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Questa relazione descrive il lavoro svolto per caratterizzare il comportamento di acciai
altoresistenziali da stampaggio in presenza di idrogeno.
Lo scopo ultimo della ricerca e` stato quello di creare un modello per descrivere e prevedere
il deperimento delle caratteristiche meccaniche di cinque materiali diversi in funzione della
quantita` di idrogeno contenuto in essi.
Il lavoro e` consistito di due fasi distinte, infatti, oltre alla determinazione del modello
suddetto, e` stata necessaria una fase preliminare all’interno della quale sono state effet-
tuate la caratterizzazione microstrutturale e la determinazione dei coefficienti di diffusione
dell’idrogeno per ognuno dei cinque materiali studiati.
I materiali presi in esame, tutti di forte interesse pratico, sono stati: DP1400, DP1200,
Usibor R© 1500, Trip800 e Twip.

vAbstract
The work described in this report is placed on a research contract stipulated between FIAT
s.p.a. and the Department of Ingegneria Chimica, Chimica Industriale e Scienza dei Mate-
riali. The research wants to define the behaviour of five high strenght steels in the presence
of hydrogen.
The work is divided into two phases. The first one concern the microstructural charac-
terization and the hydrogen diffusion coefficient determination for each examined material.
The second and most important phase is focused on the creation of a model to describe and
predict the mechanical properties’ degradation of the five materials as hydrogen’s content
function.
The tested steels are all of pratical interest in the automobile industry. They are: DP1400,
DP1200, Usibor R© 1500P, TRIP 800 and TWIP.
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L’idrogeno e` l’atomo piu` piccolo presente in natura; grazie a questa sua caratteristica
esso presenta una diffusivita` non trascurabile anche all’interno di materiali solidi come quelli
oggetto di studio nel presente lavoro.
L’idrogeno e` quindi in grado di penetrare e posizionarsi anche nel reticolo cristallino dei
metalli; in alcuni di essi poi, come acciai, ghise, leghe di nichel e di titanio, agisce in maniera
tale da degradarne globalmente le caratteristiche meccaniche.
Un materiale metallico puo` entrare in contatto con l’idrogeno sia durante le fasi di
produzione e lavorazione, sia durante la sua vita in esercizio.
Le occasioni tipiche in cui l’idrogeno puo` introdursi negli acciai sono i fenomeni corrosivi
in ambiente acido, i processi di saldatura, la galvanizzazione e il decapaggio in acido. Di
pari passo con il tentativo di utilizzo di idrogeno nel settore energetico, nasce la possibilita`
di introdurre idrogeno nei materiali adibiti allo stoccaggio e trasporto di questo elemento.
Ci sono poi tutta una serie di processi, all’apparenza non pericolosi, che possono produrre
concentrazioni rilevanti di idrogeno nel materiale; e` il caso ad esempio di alcune operazioni
di sverniciatura industriale con solventi.
Visto che, per alcuni acciai, anche piccole quantita` di idrogeno possono pregiudicare le
proprieta` meccaniche, risulta evidente la necessita` di evitare o limitare l’introduzione di
idrogeno attraverso un controllo sull’intero ciclo di vita del materiale.
3
4 CAPITOLO 1. DANNEGGIAMENTO DA IDROGENO
Nel seguito vengono dapprima analizzate le varie fasi che portano al danneggiamento da
idrogeno; successivamente sono descritti cause ed effetti dei principali tipi di danneggiamento.
1.2 Il meccanismo di danneggiamento
Il processo che porta dal contatto del materiale con l’idrogeno al danneggiamento puo`





Questo processo puo` avvenire in ambiente liquido o gassoso.
Affinche´ la penetrazione di idrogeno avvenga in ambiente liquido e` richiesto che il mate-
riale presenti polarita` negativa, i cationi di idrogeno, infatti, sono trasportati per diffusione
o migrazione verso il catodo. Qui i cationi vengono ridotti a idrogeno atomico il quale puo`
venir adsorbito dal materiale oppure combinarsi in molecole H2 e allontanarsi dal catodo.
Nel caso di leghe a base di ferro la riduzione dei cationi H3O+ a idrogeno atomico puo`
avvenire secondo due modalita` differenti:
1. meccanismo di Volmer – Tafel (riduzione elettrochimica seguita da ricombinazione
chimica)
2. meccanismo di Volmer – Heyrovsky (riduzione elettrochimica seguita da ricombinazione
elettrochimica)
Nel caso del primo meccanismo sulla superficie avvengono le seguenti due reazioni:
H3O+ + e− −−⇀↽− H2O + Hads Reazione di Volmer
Hads + Hads −−⇀↽− H2 Reazione di Tafel
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Se invece i cationi di idrogeno seguono il secondo meccanismo, andranno incontro alle
seguenti reazioni:
H3O+ + e− ←→ H2O + Hads Reazione di Volmer
H3O+ + Hads + e− ←→ H2 Reazione di Heyrovsky
Come e` possibile notare la riduzione dell’idrogeno e` comune ai due meccanismi (reazione
di Volmer). Nel caso 1 l’idrogeno poi si combina in molecole secondo una reazione puramente
chimica, mentre il meccanismo di Heyrovsky e` di tipo elettrochimico. La reazione di Volmer
produce idrogeno adsorbibile dalla superficie, le reazioni di Tafel e di Heyrovsky invece
comportano la perdita di questo elemento.
Ai fini della reazione di Volmer e` fondamentale il grado di riempimento θ dei siti su-
perficiali per l’adsorbimento1. Risulta che θ aumenta al crescere della densita` di corrente
catodica; la reazione di riduzione dell’idrogeno diviene quindi piu` rapida all’aumentare della
corrente [2].
La reazione di Tafel invece non dipende dai parametri elettrici in quanto e` un processo
puramente chimico.
Anche la velocita` della reazione di Heyrovsky, come quella di Volmer, dipende dalla
densita` di corrente catodica.
Nel caso in cui prevalga il meccanismo di Volmer–Tafel, la velocita` di adsorbimento
aumenta con la densita` di corrente catodica; questo in conseguenza del fatto che la velocita`
della reazione di Volmer aumenta, mentre il rate di formazione di idrogeno molecolare rimane
costante.
Quando invece e` il meccanismo di Volmer–Heyrovsky a farla da padrone, la densita` di
corrente catodica agisce allo stesso modo sulle due reazioni. Il fatto che prevalga la riduzione
o la ricombinazione dell’idrogeno dipende quindi da fattori diversi da quelli elettrici. Questi
fattori possono essere lo stato della superficie oppure la presenza di particolari composti nella
soluzione. Ad esempio la formazione di uno strato di ossido superficiale solitamente inibisce
l’adsorbimento.
La presenza, nella soluzione elettrochimica, di composti a base di As o S invece inibi-
sce la ricombinazione dell’idrogeno; queste sostanze sono infatti comunemente dette veleni
1L’adsorbimento consiste nella formazione di un’interazione di tipo fisico (forze di Van der Waals) o
chimico tra la superficie del campione e le molecole di idrogeno presenti.
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di ricombinazione. L’As e lo S esercitano un effetto inibitorio non solo sulla reazione di
Heyrovsky, ma anche su quella di Tafel.
Nei fenomeni reali il processo di penetrazione dell’idrogeno nell’acciaio e` dato dalla
sovrapposizione dei due meccanismi descritti.
Nel caso in cui un acciaio si trovi immerso in un atmosfera ricca di idrogeno, le molecole
di quest’ultimo tendono a scindersi in atomi al contatto con la superficie del materiale:
H2 ←→ 2Hads
La doppie freccia sta ad indicare che parte dell’idrogeno atomico tende a ricombinarsi in
molecola abbandonando quindi la superficie.
La frazione di idrogeno che rimane adsorbita sulla superficie tende ad essere assorbita
all’interno del materiale. Anche una volta absorbito l’idrogeno puo` nuovamente fuoriuscire
dall’acciaio senza quindi diffondere all’interno di esso. La quantita` di idrogeno che torna
nuovamente allo stato di adsorbimento e` funzione della concentrazione di idrogeno nello
zona immediatamente al di sotto della superficie (C0) e del grado di saturazione dei siti
superficiali di adsorbimento (θ). Tanto maggiore e` C0 e piccolo θ tanto piu` l’idrogeno tendera`
a fuoriuscire dal materiale.
Nel caso gassoso sia C0 che θ sono proporzionali alla radice quadrata della pressione
parziale di idrogeno.
Diffusione
La capacita` di una sostanza di diffondere all’interno di un’altra viene misurata con il
coefficiente di diffusivita`. Nel nostro caso questo parametro, indicato con la lettera D,
rappresenta una misura della velocita` con cui l’idrogeno diffonde all’interno di un materiale.
L’idrogeno ha un’estrema mobilita` anche nei solidi. Basti pensare che il suo coefficiente
di diffusione nel ferro puro (∼ 7 · 10−5 cm2/s) e` dello stesso ordine di grandezza di quello di
una molecola d’acqua nell’acqua liquida. Per questo riesce facilmente a penetrare nel reticolo
cristallino.
Una volta absorbito l’idrogeno tende a diffondere all’interno del materiale seguendo le
differenze di concentrazione; questo processo viene descritto dalla prima legge di Fick:
J = −D∇C
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Tabella 1.1: Ordine di grandezza dei coefficienti di diffusione di diversi acciai a temperatura
ambiente
Tipologia acciaio D (cm2/s)
al carbonio [3] 10−6
inossidabile ferritico [4] 10−7
inossidabile austenitico [5] 10−12
inossidabile martensitico [6] [7] 10−9
J e` il flusso di idrogeno espresso in mol/m2s, D e` il coefficiente di diffusione e C e` la
concentrazione di idrogeno.
Rimanendo costanti le condizioni dell’ambiente esterno, man mano che l’idrogeno penetra
nel materiale J decresce a seguito della diminuzione del gradiente di concentrazione (∇C).
Il flusso si annullera` quando la concentrazione di idrogeno nel materiale avra` raggiunto in
tutti i punti il valore di saturazione C0.
Nel caso di penetrazione dell’idrogeno a partire da un ambiente gassoso, la concentrazione




dove p e` la pressione esterna dell’idrogeno, in atm, T e` la temperatura in K e k1 e k2
sono due costanti dipendenti dal materiale; per il ferro ad esempio k1 = 0,00185 e k2 =
3400. A temperatura ambiente, con una pressione di 1 atm, C0 e` molto basso, dell’ordine di
2 · 10−8 mol/m3.




con D0 diffusivita` a 0 kelvin e Q energia di attivazione della diffusione. In tabella 1.1
e` fornito l’ordine di grandezza dei coefficienti di diffusione di alcuni acciai a temperatura
ambiente. E` importante notare come la diffusivita` dell’idrogeno nella fase austenitica risulti
molto inferiore a quella nella ferrite e martensite.
La diffusione dell’idrogeno non avviene solo seguendo i gradienti di concentrazione, ma
anche in presenza di gradienti di tensione. Di seguito viene riportata la forma completa della
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prima legge di Fick:
J = −D
(
∇C − CVRT ∇σh
)
(1.1)
Dove V rappresenta il volume molare e σh la tensione idrostatica. L’equazione mette in luce
come, anche in assenza di gradienti di concentrazione, si abbia flusso di idrogeno tra zone
con diverso stato di tensione. In particolare l’idrogeno tende a spostarsi da zone con basso
valore di tensione applicata verso zone con σh piu` elevata.
In generale, la maggior parte dell’idrogeno e` intrappolato nei vari difetti del reticolo
cristallino. Gli acciai presentano una grande densita` di impurezze e difetti fisici che ri-
sultano essere i siti preferenziali per l’idrogeno. Anche il coefficiente di diffusione dipende
notevolmente dalla quantita` e dal tipo di difetti della struttura cristallina.
1.2.1 Intrappolamento
In un metallo con una struttura cristallina ideale, la diffusione dell’idrogeno avverrebbe
con salti casuali tra le varie posizioni interstiziali del reticolo, con un tempo di residenza in
ognuna molto esiguo. Nella figura 1.1 sono mostrati i due tipi di siti interstiziali disponibili
per l’idrogeno nel reticolo ferritico.
In realta` i metalli presentano una matrice cristallina ricca di eterogeneita` come ad esempio
dislocazioni, bordi di grano e precipitati. Le eterogeneita` microstrutturali risultano essere
potenti zone di attrazione e cattura dell’idrogeno che diffonde nel materiale; per questa loro
capacita` sono comunemente identificate come trappole.
La presenza di trappole influenza il processo diffusivo facendo da un lato diminuire for-
temente la diffusivita` D, dall’altro aumentando notevolmente la solubilita` dell’idrogeno nel
materiale.
Le trappole possono essere divise in due gruppi: reversibili e irreversibili. La distinzione
avviene sulla base dell’energia con la quale legano a se gli atomi di idrogeno.
Le trappole reversibili presentano bassi valori di energia di attivazione; gli atomi di
idrogeno percio` presentano un basso tempo di permanenza in questi siti.
Le trappole irreversibili invece sono caratterizzate da un’energia di attivazione superiore,
in pratica quindi bloccano in maniera definitiva l’idrogeno catturato.
Il valore di energia di attivazione che discrimina i due tipi di trappole dipende dalla
temperatura del materiale. Questo in quanto, all’aumentare della temperatura, aumenta
proporzionalmente l’energia posseduta dagli atomi di idrogeno; proprio da questa energia
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Figura 1.1: Siti interstiziali disponibili per l’idrogeno nel reticolo del ferro
dipende la capacita` di un atomo di sottrarsi ad una trappola. A temperatura ambiente
l’energia di attivazione ∆H di una trappola non deve superare i 40 kJ/mol affinche´ questa
risulti reversibile.
Secondo alcuni studi [8], l’idrogeno bloccato nelle trappole irreversibili risulta innocuo
per l’acciaio, come se di fatto venisse definitivamente sottratto dal materiale.
Quando un acciaio si trova immerso in un ambiente ricco di idrogeno, la presenza di
trappole, causa la suddivisione del fenomeno di diffusione in due fasi distinte.
Fintanto che le trappole irreversibili non saranno sature infatti la diffusione attraversera`
una fase di transitorio. L’idrogeno che si muove nel materiale andra` ad occupare sia i siti
interstiziali che le trappole reversibili ed irreversibili; una volta catturato da quest’ultime
pero` non sara` piu` disponibile per la diffusione.
Terminato il transitorio, con il riempimento di tutte le trappole irreversibili, il processo
diffusivo verra` governato da un equilibrio dinamico: l’idrogeno verra` scambiato tra le trappole
reversibili e i siti interstiziali.
Il coefficiente di diffusione in presenza di trappole, una volta raggiunta la condizione di
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Nella precedente equazione DL rappresenta il coefficiente di diffusione in assenza di trap-
pole e Eb e` l’energia di attivazione della trappola. Kx rappresenta il rapporto tra la densita`
volumica di trappole e di siti interstiziali presenti nel reticolo (Nx e Nl rispettivamente). Per
il reticolo della ferrite ad esempio Nl = 5,23 · 1023 siti/cm3.
Con l’equazione 1.2 e` possibile pero` tener conto di un solo tipo di trappola alla volta
in quanto e` necessario specificare un valore puntuale di energia di attivazione. Negli ac-
ciai pero` ci sono sempre piu` tipi di trappole differenti che contribuiscono ad influenzare il
comportamento del materiale nei confronti dell’idrogeno.
Un importante strumento per l’analisi dello stato dell’idrogeno intrappolato e` il Thermal
Desorption Analisys (TDA). Questa tecnica, sviluppata in Giappone, consiste nel riscaldare
il materiale per indurre il desorbimento dell’idrogeno contenuto. Come detto in preceden-
za, l’aumento di temperatura fa aumentare l’energia posseduta dagli atomi di idrogeno che
riescono cos`ı a sottrarsi alle trappole. Un apposito strumento deve captare i gas che fuorie-
scono dal forno di desorbimento ed essere in grado di stabilirne la composizione, in particolare
misurando la quantita` di idrogeno.
Tipicamente un’apparecchiatura per il TDA e` costituita da un forno, con accurato con-
trollo della temperatura, un sistema di captazione dei gas e da una cella di misura dotata
di gascromatografo. Per il presente lavoro e` stato utilizzato uno strumento di moderna con-
cezione, descritto in appendice A, in cui la misura della concentrazione di idrogeno viene
realizzata per via elettrica.
Un esempio di curva di desorbimento e` riportata in figura 1.2, in essa e` rappresentata
l’intensita` del segnale elettrico prodotto dal passaggio dell’idrogeno nella cella di misura.
Dalla curva di figura 1.2, per mezzo di appositi fattori di conversione, e` possibile ottenere la
massa di idrogeno desorbito.
E` molto importante la possibilita` di controllare accuratamente la temperatura di desor-
bimento in maniera tale da ottenere dalla prova informazioni riguardo le trappole presenti
nel materiale. L’energia fornita al materiale infatti e` direttamente proporzionale alla tempe-
ratura percio`, analizzando la curva di desorbimento, e` possibile ricavare l’energia di legame
delle trappole presenti.
1.3. I TIPI DI DANNEGGIAMENTO ESISTENTI 11
















Figura 1.2: Esempio di curva di desorbimento d’idrogeno
1.3 I tipi di danneggiamento esistenti
E` possibile suddividere le modalita` di danneggiamento da idrogeno in due grandi famiglie;
la distinzione viene fatta sulla base della necessita` o meno di carichi esterni per produrre
cricche nel materiale.
Alla prima famiglia appartengono l’Hydrogen Blistering e l’Hydrogen Attack, questi
due meccanismi comportano danneggiamento dell’acciaio anche in assenza di tensioni nel
materiale; gli effetti prodotti da questi due fenomeni non sono reversibili.
L’Hydrogen Embrittlement invece e` un fenomeno reversibile, infatti se non vengono ap-
plicati carichi, un’operazione di degasamento a caldo o un tempo sufficientemente lungo a
temperatura ambiente riportano il materiale alle condizioni di partenza.
Di seguito vengono descritti i principali meccanismi di danneggiamento da idrogeno.
1.3.1 Hydrogen Blistering
Questo fenomeno, che si manifesta con rigonfiamenti sulla superficie del materiale, e`
legato alla ricombinazione dell’idrogeno atomico in molecole.
Il fenomeno di blistering avviene secondo il meccanismo descritto di seguito.
Quando l’idrogeno penetrato nel metallo raggiunge per diffusione una cavita`, come una
soffiatura, oppure una superficie di separazione, come ad esempio tra grani ed inclusioni o
tra grano e grano, tende a ricombinarsi in H2.
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L’idrogeno molecolare, viste le sue dimensioni, presenta una diffusibilita` molto minore di
quella del singolo atomo; il processo di ricombinazione inoltre risulta esotermico, la reazione
quindi tende ad autoamplificarsi.
I due aspetti precedenti fanno si che le cavita` si riempiano molto rapidamente di idrogeno
molecolare.
Le elevate pressioni esercitate dal gas, unite al riscaldamento che aumenta localmente la
duttilita`, portano al rigonfiamento delle cavita`.
Il blistering danneggia gravemente il materiale portando alla formazione di macrocavita`.
Il fenomeno e` irreversibile in quanto associato a deformazioni plastiche. In presenza di
inclusioni il rigonfiamento locale causa anche la formazione di cricche per incongruenza tra
la deformazione plastica del materiale e dell’inclusione.
Il blistering si manifesta tipicamente a temperatura ambiente, al raggiungimento di una
certa soglia di concentrazione d’idrogeno, in acciai sufficientemente duttili da permettere
l’espansione delle microcavita` preesistenti.
1.3.2 Hydrogen Attack
Tale fenomeno si manifesta con una decarburazione locale dell’acciaio. L’idrogeno che pe-
netra nel materiale puo` infatti reagire con la cementite formando metano e ferro decarburato
secondo la seguente reazione esotermica:
Fe3C + 4H −→ 3Fe + CH4 (gas)
Il ferro puro, prodotto nella reazione precedente, occupa un volume inferiore a quello
originariamente occupato dalla cementite, si vengono percio` a creare delle porosita`.
Il metano tende ad accumularsi proprio nelle microcavita` formatesi e, con un meccanismo
analogo a quello del blistering, forma delle bolle soprattutto in prossimita` dei bordi di grano.
Laddove gli sforzi indotti superano il carico di snervamento si ha la formazione di cricche
interne.
L’hydrogen attack si innesca per temperature superiori ai 250 ◦C e in presenza di idroge-
no in pressione, condizioni riscontrabili ad esempio durante la combustione di H per scopi
energetici.
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Per evitare il manifestarsi di questo fenomeno e` fondamentale stabilizzare il carbonio
contenuto nel materiale, risulta quindi efficace l’impiego di acciai bassolegati contenenti Cr
e Mo. Questi elementi agiscono formando carburi piu` stabili della cementite.
In alternativa si possono utilizzare rivestimenti in acciaio inox austenitico che, contenendo
piccole percentuali di carbonio, risulta poco suscettibile all’attacco. L’impiego di questo
rivestimento e` inoltre efficace per la protezione del materiale sottostante in quanto, il basso
valore di permeabilita` dell’inox austenitico, permette di limitare la penetrazione di idrogeno.
Questa soluzione e` pero` poco utilizzata a causa dei costi elevati e dei problemi relativi alle
operazioni di saldatura.
L’hydrogen attack puo` portare fino a una diminuzione del 60% di Rm e del 30% della
duttilita`. Il fenomeno e` di natura irreversibile; l’aspetto tipico dei materiali che hanno subito
questo danneggiamento consiste nella presenza di rigonfiamenti superficiali e bolle o fessure
in prossimita` dei bordi di grano o sull’interfaccia matrice-inclusione.
1.3.3 Hydrogen Embrittlement
Consiste in un fenomeno di degradazione dell’acciaio dovuto alla presenza contemporanea
di idrogeno e tensioni applicate; un materiale soggetto ad hydrogen embrittlement tende a
rompersi in maniera fragile. Fra tutte le forme di degradazione dovute all’idrogeno questa
e` la piu` pericolosa, infatti si manifesta con esigue concentrazioni d’idrogeno ed inoltre, non
esistendo ancora un modello teorico che la spieghi completamente, risulta difficoltoso fare
delle previsioni sul comportamento del materiale [10].
La sensibilita` di un acciaio all’infragilimento da idrogeno cresce all’aumentare della sua
resistenza. Le proprieta` meccaniche degli acciai altoresistenziali risultano fortemente de-
gradate anche da piccole quantita` di idrogeno, mentre gli acciai a bassa resistenza, sono
praticamente immuni all’infragilimento.
I problemi legati all’HE possono nascere in qualsiasi momento, dalla colata del metallo alle
successive operazioni meccaniche, per finire all’ambiente di messa in opera della struttura.
Il meccanismo di infragilimento inizia con la penetrazione e diffusione degli atomi di
idrogeno nel materiale. A seconda delle caratteristiche dell’ambiente e del carico applicato
l’infragilimento da idrogeno puo` essere distinto in diverse forme:
Hydrogen Assisted Cracking si ha in seguito all’applicazione di carichi su acciai gia`
contenenti idrogeno. Si manifesta con una riduzione di Rm, A% e R%, questo fenomeno
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e` reversibile.
Frattura Differita questo fenomeno e` del tutto analogo al precedente, ma in questo ca-
so l’idrogeno entra nel materiale contemporaneamente oppure dopo l’applicazione dei
carichi. Il nome di questo tipo di danneggiamento deriva dal fatto che la rottura puo`
verificarsi anche dopo molte ore dall’inizio dell’applicazione dei carichi. Il particolare
comportamento puo` essere spiegato tenendo conto del tempo necessario all’idrogeno
per diffondere in un acciaio. Infatti, una volta che l’idrogeno viene assorbito dal metal-
lo, impieghera` un certo periodo per diffondere nella matrice e per raggiungere i siti piu`
sensibili. In base alla resistenza del materiale si avranno diverse modalita` di rottura.
Alcuni studi hanno dimostrato che per gli acciai altoresistenziali la frattura inizia con
cricche di quasi clivaggio (QC) e procede poi in maniera intergranulare (IG). Questa
transizione non avviene per gli acciai basso resistenziali, che presentano solo un modo
di frattura di QC.
Sulfide Stress Cracking si manifesta in seguito all’azione combinata di tensione e corro-
sione in ambiente contenente acido solfidrico (H2S). Il materiale tende a rompersi in
maniera fragile, tipicamente con fratture transgranulari con clivaggio. La presenza di
H2S induce la penetrazione nel materiale di una quantita` di idrogeno molto piu` alta
rispetto al caso di ambiente debolmente acido; questo a seguito della formazione di
solfuro di ferro che ha un forte effetto catalitico sull’adsorbimento dell’idrogeno da
parte dell’acciaio. Il solfuro di ferro si forma durante la corrosione, secondo la seguente
reazione:
Fe + H2S −→ FeS + 2Hads
Il fenomeno viene accelerato dalla riduzione del PH, mentre l’incremento di tempera-
tura ha un effetto opposto. L’acido solfidrico entra in contatto con gli acciai in tutte
quelle applicazioni che prevedono la presenza di gas o petrolio greggio. E` chiaro quindi
come il Sulfide Stress Cracking sia un fenomeno molto diffuso.
Stress Corrosion Cracking si ha nel caso di ambiente aggressivo in presenza di sollecita-
zioni di trazione; e` percio` simile al Sulfide Stress Cracking, ma in assenza di composti
contenenti zolfo. Il fenomeno e` generalmente meno catastrofico del precedente a se-
guito della mancanza di un forte catalizzatore dell’adsorbimento dell’idrogeno come il
solfuro di ferro.
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Come detto il meccanismo di infragilimento dei metalli da parte dell’idrogeno non e`
ancora stato completamente chiarito, esistono pero` tutta una serie di modelli che tentano di
spiegare l’hydrogen embrittlement.
Una delle prime teorie e` stata proposta da Petch [11], il quale ipotizzo` che l’infragilimen-
to derivasse dalla riduzione dell’energia superficiale che segue l’adsorbimento di idrogeno.
L’energia superficiale delle microcavita` all’interno del materiale diminuirebbe fino a valori
inferiori a quelli delle tensioni applicate a seguito dell’adsorbimento di idrogeno. Tendereb-
bero cos`ı a formarsi delle cricche a partire dai microvuoti iniziali. La teoria pero` non riesce
a spiegare come mai altri gas, in grado di ridurre l’energia superficiale piu` marcatamente di
quanto non faccia l’H, non producano alcun infragilimento.
Nel 1960 venne proposto il modello di decoesione [12], secondo questo modello, l’idrogeno
ridurrebbe la forza di coesione tra gli atomi del metallo. La teoria proposta e` applicabile alle
fratture fragili (per clivaggio e intergranulari), ma non riesce a spiegare le fratture duttili
che a volte si manifestano.
In alternativa al modello di decoesione, per spiegare la possibilita` di fratture duttili in
presenza di idrogeno, sono stati proposti dei modelli di plasticita`. In particolare sembra
opportuno citarne due.
Il primo, proposto da Stroh [13] ipotizza che l’idrogeno sia in grado di bloccare le
dislocazioni aumentando cos`ı il flow stress.
Il secondo modello di plasticita` invece, in netto contrasto con il primo, ipotizza che l’i-
drogeno possa facilitare il moto delle dislocazioni, favorendo quindi la deformazione plastica.
Questa seconda teoria e` stata avanzata da Beachem [14] ed e` la base teorica per il modello
dell’Hydrogen Enhanced Localised Plasticity (HELP).
Nei due paragrafi che seguono vengono descritte piu` in dettaglio le teorie che sembrano
al momento piu` promettenti per spiegare l’infragilimento da idrogeno.
Modello di decoesione
Questa teoria e` stata inizialmente proposta da Troiano e, in seguito, ripresa e perfezionata
da Oriani ([15] [16] [17]). Il meccanismo e` basato sull’ipotesi che l’idrogeno possa diminuire
la forza richiesta a separare un cristallo formando una superficie di clivaggio.
Considerazioni termodinamiche, applicate al modello di decoesione, hanno permesso di
formulare una relazione tra tensione di coesione (σ∗), allontanamento tra piani atomici (δ),
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Figura 1.3: Andamento della tensione di coesione in funzione dell’allontanamento tra piani
atomici e della concentrazione di H
rispetto alla condizione di riposo, e concentrazione di idrogeno nel materiale (CH). In figura
1.3 e` rappresentata in forma grafica la relazione citata, le diverse curve corrispondono a
diversi valori di CH. Nella figura l’allontanamento δ e` parametrizzato rispetto all’allonta-
namento critico δc ovvero quello che porta alla divisione dei due piani atomici. E` evidente
come all’aumentare della concentrazione di idrogeno, la tensione di coesione diminuisca.
Secondo questa teoria esiste una concentrazione critica di idrogeno superata la qua-
le si manifestano fratture fragili. Negli acciai le concentrazioni critiche si riscontrano so-
lo in corrispondenza dei bordi di grano; tutte le fratture dovrebbero percio` essere di tipo
intergranulare.
Nella realta` non sempre accade questo, le fratture fragili transgranulari, che spesso si
manifestano, non possono essere spiegate dalla teoria della decoesione.
Modello di plasticita` HELP
HELP e` l’acronimo di Hydrogen Enhanced Localised Plasticity e indica una teoria svi-
luppata a partire dagli anno ’70.
Alla base di questo modello sta l’ipotesi che, nel caso di infragilimento da idrogeno, la
frattura avvenga localmente in maniera duttile.
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Da osservazioni sperimentali ([18], [19]) e` stato appurato che la presenza di idrogeno in
soluzione solida aumenta la mobilita` delle dislocazioni, favorendo quindi la deformazione
plastica. La ragione della maggiore mobilita` e` attribuita alla riduzione dell’interazione delle
dislocazioni tra di loro e con altri ostacoli presenti. Ancora una volta sembra essere proprio
l’idrogeno a ridurre queste forze di interazione.
L’effetto sulle dislocazioni dell’idrogeno risulta essere molto localizzato. Il risultato e` che
microscopiche regioni con alta capacita` di deformazione, indotta dall’alta concentrazione di
idrogeno, risultano circondate da zone meno duttili. Le regioni ad alta duttilita`, seppur
singolarmente di piccola dimensione, globalmente costituiscono una grossa frazione del vo-
lume del materiale; il moto delle dislocazioni sara` infatti favorito in corrispondenza di ogni
trappola presente nel materiale.
Una eventuale tensione applicata tendera` a concentrarsi nelle zone piu` rigide, proprio
come avviene per le strutture iperstatiche. Il materiale arrivera` quindi a rottura quando la
tensione applicata superera` la massima tensione tollerabile dalla sola porzione della sezione
costituita dalle zone piu` rigide.
In materiali ricchi di trappole la frazione di zone resistenti puo` risultare una minima
parte del totale. In questo caso l’acciaio presenta macroscopicamente a rottura un ridotto
allungamento e un basso carico, tipici della rottura fragile.
In generale i metodi di rafforzamento di un acciaio, come incrudimento e soluzione solida
ad esempio, producono una grande densita` di eterogeneita` e quindi di trappole. In presenza
di idrogeno ogni trappola costituira` una zona duttile, la porzione di materiale rigida risul-
ta quindi molto esigua. In questo modo e` possibile spiegare, almeno in parte, perche´ la
sensibilita` all’infragilimento da idrogeno cresca con il grado di resistenza dell’acciaio.
Inoltre, come detto nel paragrafo 1.2, l’idrogeno tende ad accumularsi dove la tensione e`
piu` alta, come ad esempio in corrispondenza di un intaglio. Proprio nell’intorno delle zone
con alta intensificazione di tensioni quindi ci sara` una maggiore concentrazione di idrogeno
che facilita il moto delle dislocazioni. Questo effetto tende ad essere molto localizzato cos`ı
che l’apice di un intaglio arrotondato diventa piu` spigoloso.
Il meccanismo HELP sembra avere validita` universale in quanto si manifesta in maniera
simile in diversi materiali metallici e per tutti i tipi di dislocazione.
Cos`ı come l’idrogeno facilita il moto delle dislocazioni, sembra che le dislocazioni possano
trasportare idrogeno durante il loro movimento come discusso in [20] e [21].
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Per il trasporto di idrogeno da parte delle dislocazioni sono tipicamente distinte due situa-
zioni: l’idrogeno viene introdotto contemporaneamente all’imposizione di una deformazione
plastica, l’idrogeno e` gia` presente nel materiale prima della deformazione.
Per il nostro studio risulta piu` importante il secondo caso. All’inizio l’idrogeno sara`
uniformemente distribuito nel volume del materiale. L’applicazione di un carico esterno
portera` alla formazione di nuove dislocazioni che insieme a quelle preesistenti cominceranno
a muoversi. L’idrogeno puo` essere trasportato dalle dislocazioni solo se queste si muovono
lentamente; sembra infatti che dislocazioni che si muovano troppo velocemente tendano a
perdere idrogeno lungo il loro cammino. E` possibile calcolare una velocita` critica di deforma-
zione (vcr) che distingue tra moti delle dislocazioni in grado o meno di trasportare idrogeno;
per gli acciai vale la seguente relazione [22]:
vcr = 8,33 · 103 σG (m/s) (1.3)
Nell’equazione precedente σ e` la tensione agente sul materiale e G = 86 GPa il modulo
di taglio.
Capitolo 2
Gli Advanced High Strenght Steels
In questo capitolo verranno spiegate le motivazioni che spingono alla ricerca di nuovi
acciai con un sempre migliore bilanciamento tra resistenza e duttilita`. Verranno inoltre
descritte le principali categorie di AHSS.
2.1 I materiali per impiego automobilistico
Attualmente una forte spinta all’introduzione e sviluppo di nuovi materiali metallici
proviene dall’industria automobilistica. Le moderne automobili infatti devono rispondere a
requisiti sempre piu` stringenti e in molti casi contrastanti. Tra le richieste che piu` spingono
nella direzione dell’impiego di nuovi materiali vi sono da un lato la necessita` di sempre
maggiore sicurezza delle vetture, dall’altro la volonta` di ridurre i consumi di carburante.
Riguardo alla prima delle due necessita`, dal punto di vista dei materiali, e` possibile agire solo
in termini di sicurezza passiva, ovvero cercando di ridurre gli effetti di eventuali urti. Risulta
quindi indispensabile, nella produzione di carrozzerie, usare accortezze che permettano di
avere grande capacita` di assorbimento di energia e di protezione per gli occupanti. La
necessita` di ridurre i consumi di carburante invece deriva dalla volonta` di diminuire i costi
di gestione dell’automobile e le sue emissioni inquinanti; una delle voci che piu` pesa nella
determinazione dei consumi e` quella della massa della vettura.
E` chiaro quindi come la piu` semplice soluzione per il miglioramento della sicurezza sarebbe
l’aumento degli spessori delle lamiere che costituiscono il telaio della vettura; tenendo conto
pero` che il telaio gia` contribuisce per circa il 20% alla massa totale di un’automobile, un
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ulteriore aumento degli spessori si scontra in maniera evidente con la richiesta di minori
consumi.
Sono questi dunque i motivi che portano alla ricerca di nuovi materiali che garantiscano
un ottimo compromesso tra resistenza e leggerezza.
Il campo maggiormente esplorato rimane quello dell’acciaio perche´ questo materiale risul-
ta essere in assoluto il piu` usato per impieghi strutturali; eventuali acciai di nuova generazione
potranno presumibilmente essere lavorati in buona parte sfruttando le esperienze gia` accu-
mulate nonche´ gli impianti produttivi gia` in uso. Si suppone percio` che il miglioramento dei
materiali possa essere accompagnato da investimenti minimi per le aziende che ne faranno
uso. A favore della scelta di puntare sull’acciaio pesano inoltre la grande disponibilita` di
ferro in natura e la maggiore facilita` di riciclaggio rispetto ad esempio all’alluminio o ai
materiali compositi.
Negli ultimi anni sono quindi andati proliferando progetti mirati allo sviluppo, studio e
collaudo di nuove famiglie di acciai; ne sono alcuni esempi i progetti ULSAB, NVH e Hi-Vel
che si affiancano alla costante attivita` di ricerca delle singole aziende produttrici di acciaio.
Il progetto ULSAB (acronimo di UltraLight Steel Auto Body) in particolare e` il piu` vasto
lavoro completamente dedicato allo sviluppo ed impiego di nuovi materiali per l’industria
automobilistica. Obiettivo del progetto e` di ridurre il peso del telaio automobilistico man-
tenendo o migliorando gli attuali livelli di sicurezza e comfort, senza aumenti considerevoli
dei costi di produzione.
Il forte impegno, anche in termini economici, ha permesso di ottenere nuove famiglie di
acciai che vengono raccolti sotto il nome di High Strenght Steel e Advanced High Strenght
Steel (HSS e AHSS rispettivamente). La figura 2.1 mostra in maniera schematica le principali
proprieta` degli acciai di nuova generazione confrontate con i materiali piu` classici.
Come visibile sempre dalla figura 2.1 gli HSS presentano una tensione di snervamento
compresa tra 200 e 550 MPa, mentre gli AHSS si posizionano al di sopra di questi valori;
molte delle famiglie di acciai che costituiscono questa seconda categoria presentano inoltre
una microstruttura formata da piu` fasi differenti.
L’introduzione degli AHSS in campo automobilistico e` iniziata a partire dai seguenti
componenti:
1. travi di rinforzo delle portiere;
2. traversa paraurto anteriore e posteriore;
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Figura 2.1: Confronto tra le proprieta` meccaniche delle principali famiglie di acciai per impiego
automobilistico
3. puntoni e traverse pavimento, sottolunotto e sottoparabrezza;
4. montanti parabrezza e centrale;
5. cintura di rinforzo portiere.
La numerazione dei componenti citati fa riferimento alla figura 2.2
L’evoluzione continua del settore automobilistico sta portando verso un sempre maggiore
impiego di AHSS tanto che nel giro di pochi anni si prevede la sostituzione di quasi tutti i
componenti realizzati con acciaio convenzionale con altri costruiti con acciai altoresistenziali.
Gli AHSS vengono normalmente indicati usando la nomenclatura introdotta per la prima
volta con il progetto ULSAB-AVC che appare nella seguente forma:
X aaa/bbb
X indica una sigla di due o piu` lettere che identifica la famiglia dell’acciaio;
aaa e` il carico di snervamento minimo espresso in MPa;
bbb indica invece il carico di rottura minimo espresso ancora in MPa.
Ad oggi le famiglie esistenti sono cinque: Dual Phase (DP), Martensitici (Mart), Com-
plex Phase (CP), Transformation–Induced Plasticity (TRIP) e TWinning–Induced Plasticity
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Figura 2.2: Componenti del telaio automobilistico realizzati con AHSS
(TWIP). Ad esempio, DP 500/800 indica un acciaio Dual Phase con carico di snervamen-
to di 500 MPa e carico di rottura pari a 800 MPa. In alcuni casi nella sigla viene omessa
l’indicazione del carico di snervamento.
Nel seguito vengono analizzate singolarmente tutte le famiglie di acciai altoresistenziali
citate.
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2.2 Acciai Dual Phase
2.2.1 Introduzione
Gli acciai Dual Phase (DP) fanno parte degli AHSS e derivano il loro nome dalla struttura
metallografica formata appunto da due fasi distinte: ferrite e martensite.
La microstruttura di questa famiglia di acciai e` schematizzata in figura 2.3.
Le presenza di queste due fasi distinte permette di ottenere un carico di snervamento
relativamente basso associato con un carico di rottura molto alto, risulta comune infatti,
per questa famiglia di acciai, avere un rapporto tra il primo e il secondo parametro pari a
0,5–0,6.
Il comportamento in campo elastico, e quindi il valore della tensione di snervamento, e`
regolato dalla presenza della matrice ferritica che garantisce un facile moto delle dislocazioni.
Nella zona plastica entra in gioco invece la martensite che, frenando il moto delle dislocazioni,
permette di ottenere un grande fattore di incrudimento.
La curva sforzo-deformazione puo` essere vista come una media pesata tra l’andamento
di un acciaio martensitico e di uno ferritico.
Gli acciai DP risultano percio` particolarmente adatti ad essere lavorati per stampaggio,
inoltre la particolare microstruttura dona loro ottima saldabilita`, elevata resistenza a fatica
e buona capacita` di assorbimento d’energia.
Tutte queste caratteristiche permettono l’impiego degli acciai DP di grado piu` elevato,
in campo automobilistico, per la realizzazione di numerosi particolari strutturali del telaio
come ad esempio i montanti parabrezza, centrali e posteriori nonche´ i longheroni del tetto
Figura 2.3: Microstruttura tipica di un acciaio DP
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e le traverse del pavimento (vedere appendice C). I DP di grado piu` basso invece vengono
ampiamente utilizzati per la costruzione delle parti a vista delle automobili.
2.2.2 Metallurgia
I DP vengono ottenuti a partire da acciai contenti piccole quantita` di elementi di lega,
un esempio di composizione tipica viene fornito nella tabella 2.1.
Tabella 2.1: Composizione tipica di alcuni acciai DP
%C %Si %Mn %P %S %Al %Nb
DP600 0,11 0,40 0,90 0,015 0,005 0,04 —
DP800 0,13 0,20 1,50 0,015 0,002 0,04 0,015
DP1200 0,11 0,20 1,60 0,015 0,002 0,04 0,015
DP1400 0,17 0,50 1,60 0,015 0,002 0,04 0,015
Gli acciai DP possono essere realizzati per laminazione a caldo o a freddo; nel primo caso
il materiale che si ottiene presenta dei grani tondeggianti e presenta un ottimo comporta-
mento rispetto all’hole expansion. I Dual Phase laminati a freddo percio` sono in grado di
subire notevoli deformazioni plastiche anche in zone con fori senza senza manifestare cricche;
questa proprieta` li rende adatti per realizzare componenti dalla forma particolare e forati co-
me ad esempio i cerchioni automobilistici. Se l’acciaio viene laminato a caldo il ciclo termico
deve prevedere un rallentamento del raffreddamento in corrispondenza della zona α + γ; la
laminazione, infatti, avviene a temperatura tale da avere struttura completamente austeni-
tica, il rallentamento del raffreddamento permette quindi la formazione di ferrite. Una volta
ottenuta una sufficiente quantita` di fase α il raffreddamento viene accelerato in maniera tale
da superare la velocita` critica di tempra cos`ı da ottenere martensite a partire dall’austenite
presente.
Nel caso invece di laminazione a freddo, per ottenere una struttura a doppia fase, e`
necessario effettuare un particolare trattamento termico detto: ricottura intercritica. Questa
consiste in tre fasi distinte:
• soaking
• primo raffreddamento
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Figura 2.4: Esempio di curve CCT per acciai DP con diverse percentuali di elementi di lega
• raffreddamento finale
Nella prima parte del trattamento il materiale viene riscaldato e mantenuto a temperatura
compresa tra 727 e912◦C; in queste condizioni, avendo un tenore di carbonio comunque in-
feriore allo 0,77%, il materiale si trovera` nella zona di coesistenza delle fasi α e γ (vedere
appendice B). Il tempo di mantenimento alla temperatura di fine riscaldamento deve essere
sufficiente a garantire la completa solubilizzazione della cementite cos`ı da ottenere solamente
austenite e ferrite; il mantenimento ad alta temperatura serve inoltre a permettere la ricri-
stallizzazione della ferrite che risulterebbe altrimenti fortemente incrudita dal processo di
laminazione precedente.
Il primo raffreddamento che viene effettuato e` di tipo lento (slow cooling) e permette un
arricchimento di carbonio da parte dell’austenite e un ingrossamento del grano ferritico.
L’ultima fase del trattamento termico consiste invece in un raffreddamento veloce (ac-
celerated cooling), lo scopo e` quello di realizzare una tempra cos`ı da ottenere formazione di
martensite a partire dall’austenite formatasi in precedenza.
Il secondo raffreddamento deve essere tale da indurre una completa trasformazione del-
l’austenite in martensite; per ottenere questo e` necessario che la velocita` di raffreddamento
sia maggiore della velocita` critica desumibile dalle curve CCT, visibili in figura 2.4, come
curva tangente al naso bainitico. Per questo tipo di acciai sono state sviluppate anche nume-
rose relazioni per il calcolo della velocita` critica di raffreddamento in funzione del contenuto
di elementi di lega, ad esempio la Nippon steel propone la seguente:
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log CR = 5,36− 2,36%Mneq (2.1)
CR indica il Cooling Rate critico in ◦C/s, mentre %Mneq e` la percentuale di Manganese
equivalente espressa, sempre secondo la Nippon steel, da: %Mneq = %Mn + 0.45%Si +
1.15%Cr + 2%P .
Al termine del trattamento termico, ammettendo di aver superato la velocita` criti-
ca di raffreddamento, si otterra` una microstruttura formata da martensite, derivata dalla
trasformazione dell’austenite, e ferrite.
Le proprieta` del materiale finale dipendono principalmente da:
• temperatura di fine riscaldamento,
• tenore di carbonio iniziale,
• elementi di lega aggiuntivi.
Per quanto riguarda la temperatura di fine riscaldamento questa influisce sul rapporto
tra quantita` di austenite e di ferrite; applicando infatti la regola della leva1 al diagramma
di stato (appendice B) e` facile capire come all’aumentare della temperatura aumenti la
quantita` di fase austenitica a scapito di quella ferritica. La temperatura inoltre regola la
ripartizione del carbonio tra le due fasi: sia la ferrite che l’austenite si impoveriscono di
carbonio all’aumentare della T, se pero` nella fase α la variazione e` lieve, il tenore di carbonio
nella fase γ decresce molto rapidamente con la temperatura.
Andando quindi a riassumere risulta che per T alte si ottiene molta austenite povera di
carbonio, mentre accade il contrario a temperature basse avendo cioe` poca austenite molto
ricca di carbonio.
Visto che il tenore di carbonio dell’austenite iniziale si rispecchiera` nella martensite che
si ottiene, le conseguenze pratiche del comportamento delle fasi rispetto alla temperatura
sono le seguenti:
T bassa prevalenza di fase ferritica, la poca martensite presente e` molto dura e fragile a
seguito dell’elevato tenore di carbonio;
T alta prevale la martensite che risulta pero` relativamente duttile.
1e` un semplice metodo grafico che permette di determinare le percentuali delle singole componenti in un
sistema bifase
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In merito al tenore di C, tanto piu` questo e` alto e tanto maggiore sara` la frazione di
austenite che si forma a parita` di temperatura di soaking, la presenza di carbonio aumenta
inoltre la temprabilita`, con uno spostamento a destra delle curve CCT. Troppo C, pero`, porta
a tenori dello stesso talmente alti nella frazione austenitica da dar luogo ad austenite residua
nella tempra. Quindi e` bene non eccedere con il C, per evitare trasformazioni martensitiche
indesiderate in tempi successivi.
Gli elementi di lega piu` usati negli acciai Dual Phase sono Mn, Si e Cr seguiti in ordine
di importanza da Mo, Al, Ti, Nb, V e P.
Il Mn e` l’elemento di lega piu` importante perche´ aumenta la frazione di austenite,
abbassando la temperatura A3, e migliora notevolmente la temprabilita`.
Il Si, invece, oltre ad aumentare considerevolmente il carico di snervamento, e` ferritizzante
(leggera diminuzione della frazione di austenite) e grafitizzante, tende cioe` a diminuire la
solubilita` del C nella ferrite. Per questi motivi e` impiegato in misura modesta visti anche i
problemi di zincabilita` che puo` generare.
Il Cr aumenta notevolmente la temprabilita` soprattutto nella zona alle alte temperature,
evitando la formazione di perlite. Per questo motivo si adopera anche in dosi notevoli nei
DP a caldo e un po` meno nei freddi. Ha la tendenza a rendere difficoltosi i decapaggi per
formazioni di ossidi aderenti in laminazione a caldo.
Il Mo e`, invece, moderatamente ferritizzante. E` un potentissimo agente temprante in
questi acciai in quanto sposta notevolmente a destra soprattutto il naso bainitico. Per
questo motivo se ne fa uso in zincatura a caldo (anche in galvannealing) per produrre i DP.
A differenza del Cr non da` particolari problemi di zincabilita`.
A volte si ricorre all’Al, che ha un effetto simile al Si ma con minori problemi di zincatura
a caldo.
Elementi di lega come Ti, Nb e V si adoperano, a volte, per dare un contributo in
termini di affinamento del grano e di rafforzamento per precipitazione nei DP di grado molto
elevato.
Il P, infine, rafforza per soluzione solida e sposta verso l’alto la temperatura A3. Per
questo motivo viene a volte impiegato nei DP a caldo per meglio regolare le temperature di
fine laminazione.
I diversi elementi di lega vengono accuratamente bilanciati non solo per ottenere le miglio-
ri caratteristiche meccaniche possibili e facilitare il processo di ricottura intercritica (facendo
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in particolare attenzione alla tempra), ma anche per mantenere un’ottima saldabilita` che e`
uno dei punti di forza dei DP meno legati.
2.2.3 Proprieta` meccaniche
Tabella 2.2: Proprieta` meccaniche di alcuni acciai DP
YS (MPa) UTS (MPa) ef (%) n (medio)
DP500 300–380 500–600 ≥ 25 0,15
DP600 330–410 600–700 ≥ 21 0,14
DP800 500–650 800–950 ≥ 8 0,09
Come detto in precedenza le proprieta` meccaniche degli acciai DP possono essere viste
come intermedie tra quelle di un acciaio martensitico e di uno ferritico; in effetti una formula
che fornisce una buona stima del carico di rottura e` la seguente:
Rm,tot = Rm,f(1− Vm) +Rm,mVm (2.2)
dove Rm rappresenta il carico di rottura del materiale e i pedici tot, f e m indicano rispetti-
vamente la proprieta` totale, della ferrite e della martensite. Vm e` invece la frazione in volume
di martensite per la quale vale ovviamente Vm + Vf = 1.
La formula non e` altro che una semplice legge di miscuglio che esprime la variazione del
carico di rottura in funzione della frazione volumetrica di martensite presente. Usando poi
una relazione disponibile in letteratura [26] e` possibile calcolare la percentuale di martensite
presente nella miscela in funzione della temperatura di soaking T :
Vm = −355,06 + 0,52 T
Da notare come anche il carico di snervamento, come quello di rottura, presenti un
andamento del tipo (2.2) in funzione della frazione volumetrica di martensite.
Il modulo di Young E risulta diverso a seconda della direzione nella quale viene valutato;
questo a causa dell’anisotropia indotta dal processo di laminazione al quale il materiale va
incontro. In generale comunque E e` inferiore a quello degli acciai convenzionali.
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Il coefficiente di incrudimento n invece risulta mediamente superiore a quello degli acciai
tradizionali, ma varia comunque fortemente, diminuendo, passando dai DP di grado piu`
basso a quelli di grado piu` elevato.
Nella tabella 2.2 sono riassunte le principali caratteristiche meccaniche di alcuni acciai
Dual Phase.
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2.3 Acciai Martensitici
2.3.1 Introduzione
I materiali martensitici sono una vasta famiglia di acciai accomunati da una microstrut-
tura totalmente martensitica. Vengono percio` ottenuti sempre con un veloce raffreddamento
dopo un tempo di soaking del materiale in campo austenitico. Sono richieste elevate ve-
locita` di raffreddamento, tipicamente superiori a 50 ◦C/s, per permettere la trasformazione
dell’austenite in martensite.
I materiali cos`ı ottenuti presentano caratteristiche estreme; raggiungono infatti elevati va-
lori di resistenza a rottura e di carico di snervamento ma presentano un ridotto allungamento
percentuale a rottura.
2.3.2 Metallurgia
Solitamente il materiale viene ottenuto per laminazione a caldo in impianti di laminazione
continua.
Come detto in precedenza per avere struttura martensitica e` necessario innanzitutto
portare il materiale in campo austenitico; per far cio` l’acciaio e` riscaldato fino ad una tem-
peratura di circa 30–50◦C superiore ad A3 e poi mantenuto in queste condizioni per tempi
variabili con lo spessore della lamiera. Non si va molto oltre la temperatura A3 per evitare
un eccessivo ingrossamento dei grani austenitici e per ridurre i costi associati al riscaldamen-
to; questi, infatti, sono proporzionali proprio alla temperatura in quanto con essa aumenta
l’energia consumata e la durata del ciclo.
Il riscaldamento deve avvenire con velocita` tale da non indurre un eccessivo gradiente di
temperatura tra le diverse zone del materiale, il mantenimento poi deve essere abbastanza
lungo da permettere che tutto il materiale trattato si porti nelle stesse condizioni. Come
regola empirica e di prima approssimazione si considera necessaria un’ora di mantenimento
in temperatura per ogni pollice di spessore del pezzo in esame.
Pur essendo necessarie alcune accortezze, il soaking risulta essere molto meno critico della
successiva fase di raffreddamento. Infatti la tempra deve essere: da un lato abbastanza veloce
da permettere la formazione di martensite, impedendo la diffusione del carbonio, dall’altro
non troppo drastica pena la generazione di forti autotensioni che possono portare fino alla
formazione di cricche statiche nel materiale. A parita` di acciaio quindi e` fondamentale la
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scelta corretta del mezzo di tempra che puo` andare, con drasticita` crescente, dalla semplice
aria, all’olio fino alla soluzione di sali in acqua agitata.
In generale pero` il fatto di lavorare con lamiere di piccolo spessore rende l’operazione
di raffreddamento molto piu` semplice rispetto al caso di pezzi tozzi magari anche di forma
complessa.
Temperatura di soaking e velocita` di raffreddamento da utilizzare nel ciclo termico, al fine
di ottenere una struttura martensitica, dipendono in maniera fondamentale dagli elementi
di lega; le proprieta` finali dell’acciaio invece dipendono quasi esclusivamente dal tenore di
carbonio. L’aggiunta di elementi di lega infatti puo` aumentare fortemente la temprabilita`
intesa come la facilita` con la quale e` possibile indurre la trasformazione martensititica nel
materiale. L’aumento del tenore di carbonio invece ha forte influenza sulle caratteristiche
meccaniche della martensite che si ottiene (figura 2.7), ma un modesto effetto sulla tem-
prabilita` dell’acciaio. Questo fatto rende impossibile raggiungere la temprabilita` necessaria
con l’aggiunta di solo carbonio in quanto si otterrebbe un materiale eccessivamente duro e
fragile.
Quello che si fa quindi nella pratica e` di suddividere la scelta dell’acciaio giusto allo
specifico impiego in due fasi:
1. scelta del tenore di carbonio in base alle proprieta` meccaniche finali desiderate;
2. scelta degli elementi di lega e delle loro quantita` in maniera da ottenere una tempra-
bilita` ragionevole con il minor costo possibile.
Relativamente alla prima parte del processo di scelta tipicamente ci si muove nel range
compreso tra 0,2 e 0,5 % di C.
La seconda parte del processo di selezione si puo` avvalere di numerosi diagrammi e tabelle
reperibili in letteratura [???] che forniscono, in funzione della concentrazione del particolare
elemento di lega, un fattore che indica il contributo all’aumento della temprabilita`.
Ovviamente questo modo di procedere porta ad una soluzione che dovra` poi essere affinata
tenendo conto che comunque anche il carbonio influenza la temprabilita` cos`ı come gli elementi
di lega influenzano le caratteristiche meccaniche finali. Nel discorso precedente e` da notare
come compaia l’aspetto costi parlando di elementi di lega, cio` e` dovuto al fatto che questi
costituiscono la voce che piu` fa aumentare il costo di un acciaio.
Di seguito vengono descritti i principali elementi di lega utilizzati.
Il Manganese, sempre presente, viene aggiunto per:
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• aumentare la temprabilita`;
• innalzare il carico di snervamento e di rottura (rafforzamento per soluzione solida).
Non si puo` pero` eccedere perche´ oltre un certo livello porta al degrado delle proprieta` del
materiale in particolare aumentandone la sensibilita` all’intaglio. Quindi i range tipici sono:
0,5% ≤ Mn ≤ 1,5%
Il Manganese e` l’elemento di lega meno costoso.
Il Boro viene impiegato in moltissimi acciai da tempra per i quali offre ottimi benefici
con un costo contenuto.
Il Boro e` un elemento interstiziale, ha quindi una buona velocita` di diffusione e tende a
segregare lungo i bordi di grano. Occupando questa posizione ritarda la formazione di quelle
fasi, come la ferrite, che nucleano a partire dai bordi di grano. Percio` il Boro, come visibile
in figura 2.6 sposta le curve di tempra specialmente nella zona relativa all’austenite-ferrite,
meno in quella relativa alla bainite. In pratica quindi, piu` che facilitare la formazione di
martensite, agisce frenando la crescita di altre fasi.
Viene quindi introdotto il Fattore Boro fB che tiene conto dell’effetto del boro sulla
temprabilita` dell’acciaio. fB dipende ovviamente dal tenore di boro, e` stato dimostrato che
l’effetto sulla temprabilita` e` massimo per una concentrazione di circa 10ppm (vedi figura
2.5).
Il fattore boro inoltre dipende fortemente dal tenore di carbonio nel materiale, il C
infatti, essendo un elemento austenitizzante, inibisce l’azione del Boro. Esistono delle formule
empiriche per il calcolo di fB al variare della percentuale di carbonio una volta fissata la
quantita` di boro; la seguente ne e` un esempio:
fB = 1 + 2,7(0,85−%C)
L’uso del Boro non e` semplice perche´ risulta estremamente reattivo, alle alte T, con
grande affinita` per O e N. Se il Boro si legasse con questi elementi non sarebbe piu` utile ai
fini dell’acciaio. Per evitare queste reazioni si aggiungono alla lega Al e Ti (Ti ∼= 0.02%).
Il Titanio in particolare essendo molto piu` reattivo, nei confronti di O e N, rispetto al Boro
evita che quest’ultimo formi ossidi o nitruri.
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Figura 2.5: Andamento di fB in
funzione della quan-
tita` di Boro
Solitamente si procede con l’aggiunta di una quantita`
di Boro tre volte superiore a quella necessaria. L’eccesso
permette di compensare le perdite inevitabili che si hanno
durante il processo cos`ı da avere, alla fine, un acciaio con
una quantita` di Boro vicina a quella ottimale.
Il Silicio viene aggiunto in quanto aumenta notevol-
mente il carico di snervamento e in parte anche quello di
rottura. Questo elemento e` molto importante per quegli
acciai che devono avere un ottimo comportamento elastico.
E` solitamente aggiunto nelle seguenti quantita`:
0% ≤ Si ≤ 2%
Il Cromo ha dimensioni molto vicine al Ferro, in alte percentuali previene i fenomeni
corrosivi, in piccole quantita` migliora invece la temprabilita` (meno del Manganese pero`).
Il Cromo tende a reagire con il Carbonio formando carburi che hanno varie funzioni nel
materiale in generale pero` aiutano la temprabilita` e la resistenza a caldo.
Il Cromo costa piu` del Manganese.
E` solitamente aggiunto nelle seguenti quantita`:
0% ≤ Cr ≤ 3%
Il Nichel ha un effetto molto modesto sulla temprabilita` (anche se e` un elemento au-
stenitizzante) e non forma carburi. Il suo effetto fondamentale e` l’aumento di tenacita`; E`
infatti un metallo fortemente tenace specialmente alle basse temperature (e` cubico a facce
centrate).
Viene aggiunto nelle seguenti percentuali:
0% ≤ Ni ≤ 4%
E` l’elemento di lega piu` costoso.
Il Molibdeno aumenta la temprabilita`, visto il suo costo pero` non si usa con questo
scopo. Viene infatti impiegato principalmente per ridurre la fragilita` da rinvenimento.
Tende a formare carburi (Mo2C).
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Figura 2.6: Curve CCT e diversi cicli di raffreddamento per l’acciaio 22MnB5
Viene usato nei seguenti range di concentrazione:
0% ≤ Mo ≤ 0,25%
2.3.3 Proprieta` meccaniche
Gli acciai martensitici presentano elevatissimi valori del carico di snervamento e di rottura
che pero` risultano molto vicini tra loro, inoltre l’allungamento a rottura e` molto basso.
Ad esempio il carico di snervamento e` solitamente compreso tra 900 e 1500 MPa con un
allungamento a rottura variabile tra 5 e 10 %.
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Le caratteristiche meccaniche dipendono, come detto, dalla concentrazione di carbonio
nell’acciaio; il grafico 2.7 mostra ad esempio come varia il carico di snervamento in funzione
della percentuale di C.






Figura 2.7: Relazione tra tensione di
snervamento e tenore di
carbonio in acciai marten-
sitici
Gli acciai martensitici, a causa delle proprieta`
meccaniche estreme, non risultano adatti a subire la-
vorazioni dopo la tempra; la forma finale deve essere
percio` impartita prima del trattamento termico.
Un processo molto utilizzato infatti e` lo stampag-
gio a caldo (figura 2.8); le proprieta` meccaniche fina-
li vengono raggiunte, con un trattamento di tempra,
solo al termine della formatura.
L’acciaio utilizzato per lo stampaggio a caldo pre-
senta inizialmente proprieta` meccaniche mediocri as-
sociate ad una microstruttura ferritica o perlitica. Lo
stampaggio, vista anche l’alta temperatura di esecu-
zione, risultera` agevole e sara` possibile ottenere anche
geometrie complesse.
La tempra produrra` una microstruttura martensitica con un conseguente forte aumento
della resistenza a rottura e a snervamento.
Il netto cambiamento delle proprieta` meccaniche dalla fase di formatura alla vita in
servizio permette di avere racchiuse nello stesso materiale:
• buona formabilita` e assenza di ritorno elastico durante la lavorazione;
• grande resistenza a fatica e all’impatto del componente finito.
Un’altro modo per riuscire a lavorare un acciaio martensitico puo` essere quello di effet-
tuare un rinvenimento; in questo modo e` possibile riguadagnare almeno parte della duttilita`
iniziale del materiale con un’inevitabile perdita di resistenza pero`.
Risulta comunque molto difficile realizzare pezzi di forma complessa o di elevato spessore
con struttura completamente martensitica; i componenti di questo tipo infatti rischiano da
un lato di non avere la stessa microstruttura in tutte le zone del componente (tempra non
abbastanza drastica), dall’altro di presentare forti autotensioni o addirittura cricche (tempra
troppo severa).
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Figura 2.8: Schematizzazione del ciclo di stampaggio a caldo
Gli acciai martensitici pertanto risultano adatti per pezzi di forma semplice e di piccolo
spessore; in questo caso infatti e` possibile ottenere una riduzione di peso, a parita` di resistenza




TRIP e` l’acronimo di TRansformation-Induced Plasticity, questa denominazione deriva
dalla proprieta` di questi acciai di andare incontro ad una trasformazione microstrutturale in
seguito all’applicazione di carichi di intensita` sufficientemente elevata.
Gli acciai TRIP presentano una microstruttura costituita da ferrite all’interno della quale
si trova dispersa austenite residua in misura superiore al 5% in volume. In aggiunta alle due
fasi precedenti sono presenti anche martensite e bainite in quantita` variabile. In figura 2.9 e`
visibile una rappresentazione schematica della microstruttura tipica di un acciaio TRIP.
Figura 2.9: Rappresentazione schematica della microstruttura di un acciaio TRIP
Lo studio di questi materiali si e` intensificato negli anni ’90, per cercare di superare alcuni
dei limiti riscontrati nei DP. I dual phase infatti presentano un certo ritorno elastico dopo
deformazione plastica; questo fenomeno, pur essendo meno marcato di quello riscontrabile in
altri acciai con stessa resistenza, rende difficoltose le operazioni di formatura per stampaggio.
Oltre alla riduzione del ritorno elastico la ricerca nel campo dei TRIP punta ad ottenere
materiali con una capacita` di incrudimento e di distribuzione della deformazione maggiori
di quelle dei dual phase, soprattuto per i gradi di resistenza piu` elevati.
Nei TRIP, durante la deformazione, la seconda fase dura, dispersa nella ferrite, porta
ad un elevato valore di incrudimento; fin qui il comportamento e` simile a quello dei DP.
Una volta superato un certo valore di deformazione pero` l’austenite residua si trasforma
progressivamente in martensite con un aumento di deformazione e quindi di incrudimento.
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Figura 2.10: Confronto tra le curve sforzo-deformazione degli acciai HSLA 350/450, DP 350/600
e TRIP 350/600
In figura 2.10 sono messe a confronto le curve sforzo-deformazione di un TRIP, un dual
phase e un HSLA aventi all’incirca stesso carico di snervamento. E` possibile notare come
il TRIP presenti un incrudimento iniziale minore rispetto al DP, il tasso di incrudimento
del TRIP pero` diminuisce meno di quello del dual phase all’aumentare della deformazione.
Risulta quindi che l’incrudimento totale del TRIP e` maggiore di quello del DP, entrambi poi
superano l’HSLA sotto questo punto di vista.
Questo comportamento fornisce ai TRIP un vantaggio in tutte le lavorazioni plastiche
severe che portano il materiale vicino al punto di rottura. La progettazione di componenti
puo` quindi avvalersi del notevole miglioramento delle proprieta` meccaniche del materiale
dopo formatura per ottenere oggetti piu` resistenti o piu` leggeri.
Gli acciai TRIP, vista la grande capacita` di assorbire energia e l’ottima stampabilita`, sono
usati nell’industria automobilistica per la realizzazione di componenti di sicurezza anche di
forma complessa.
2.4.2 Metallurgia
Come per i DP anche per i TRIP il trattamento necessario per ottenere la corretta
microstruttura e` diverso a seconda del tipo di laminazione eseguita. Nel caso di laminazione
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a caldo il trattamento termico si compone di quattro fasi:
• un primo raffreddamento rapido;
• mantenimento in temperatura;
• secondo raffreddamento rapido;
• raffreddamento lento fino a temperatura ambiente.
Il materiale alla temperatura di fine laminazione presenta una microstruttura costituita
da fase α+ γ. A partire da queste condizioni l’acciaio viene rapidamente raffreddato fino ad
arrivare ad una temperatura corrispondente alla trasformazione bainitica. Il materiale viene
quindi mantenuto a questa temperatura in modo da permettere la formazione di bainite e
la diffusione del carbonio da questa verso l’austenite. In questa fase e` molto importante che
non si formino carburi, all’interno della bainite, che sottraggano carbonio all’austenite. L’ar-
ricchimento di carbonio della fase γ sposta in basso le curve di trasformazione martensitica
in maniera tale da poter ottenere austenite metastabile a temperatura ambiente.
La microstruttura quindi cambia in quanto si forma bainite; la proporzione delle due fasi
varia con il tempo di mantenimento ad alta temperatura, tanto piu` grande e` questo tempo
e tanto maggiore sara` la frazione bainitica (figura 2.11). Accade inoltre che, nonostante
all’aumentare del tempo di mantenimento diminuisca la quantita` di austenite, aumenta la
porzione di questa che rimane stabile anche a temperatura ambiente. Questo comportamento
e` dovuto al fatto che l’austenite che rimane risulta piu` ricca di carbonio con un conseguente
abbassamento delle temperature di trasformazione martensitica.
Il secondo raffreddamento rapido porta il materiale fino alla temperatura di avvolgimento,
una volta effettuata questa operazione l’acciaio viene lasciato raffreddare fino a temperatura
ambiente.
Le maggiori controindicazioni alla laminazione a caldo derivano dalla forte tendenza del
materiale a formare ossidi superficiali.
Nel caso di laminazione a freddo il trattamento termico e` sostanzialmente lo stesso ec-
cetto l’aggiunta di una fase preliminare. L’acciaio infatti deve essere riscaldato fino ad una
temperatura di coesistenza di fase α+ γ e mantenuto in queste condizioni fino alla completa
solubilizzazione della cementite in austenite. Da questo punto in poi si ripercorreranno le
quattro fasi descritte in precedenza.
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Figura 2.11: Variazione della frazione volumetrica delle varie fasi in funzione del tempo di
mantenimento nella zona di trasformazione bainitica
La temperatura di inizio trasformazione martensitica (Ms) dell’austenite residua puo`
essere calcolata con l’equazione seguente [31]:
Ms = 550− 360%C − 40%Mn
Da questa formula e` facile capire come la presenza di carbonio e manganese sia fonda-
mentale al fine di mantenere austenite nella microstruttura finale. In particolare l’effetto del
C risulta essere molto forte sull’abbassamento della Ms.
Gli altri due fattori che influiscono maggiormente sulla stabilita` dell’austenite residua
sono la densita` delle dislocazioni e la dimensione iniziali dei grani austenitici [32].
I TRIP vengono ottenuti a partire da acciai aventi come composizione tipica quella
illustrata nella tabella 2.3.
Tabella 2.3: Composizione tipica degli acciai TRIP
%C %Si %Mn %P %S %Al %Cr %Cu
0,1–0,3 0,5–1,5 ∼ 1,5 0,01–0,1 0–0,01 0–1,3 0–0,4 ∼ 0,5
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(a) TRIP laminato a caldo (b) TRIP laminato a freddo
Figura 2.12: Cicli termici utilizzati per ottenere microstruttura TRIP
Il Si viene aggiunto in quanto inibisce la formazione di carburi durante il trattamento
termico, in quantita` eccessive pero` questo elemento rende difficoltosa la galvanizzazione. Per
questo motivo il Si e` usato in quantita` limitate e viene affiancato dall’Al che ha effetti simili.
Silicio e alluminio, frenando la formazione di carburi all’interno della bainite, fanno si che ci
sia piu` carbonio libero di migrare verso l’austenite, aumentandone cos`ı la stabilita`.
Nonostante l’alluminio comporti gli stessi vantaggi del silicio, peraltro senza pregiudicare
la galvanizzazione, solitamente non si procede sostituendo completamente il secondo elemen-
to con il primo. Il silicio infatti viene comunque utilizzato in quanto e` in grado di rafforzare
la matrice ferritica per soluzione solida, migliorando cos`ı il bilancio resistenza–duttilita` [33].
A volte vengono aggiunte anche piccole percentuali di Mo per limitare la precipitazione
di cementite, il molibdeno pero` agisce piu` che altro durante la trasformazione bainitica.
Il Cr e` utilizzato per inibire la formazione di perlite durante la trasformazione ferritica.
La presenza di P in piccole percentuali aumenta la stabilita` dell’austenite durante i
trattamenti termici.
In letteratura sono noti anche casi di aggiunta di V per abbassare la temperatura di inizio
della trasformazione martensitica, questo facilita la permanenza di austenite al termine del
trattamento termico.
Altri elementi come Cu e Ni sembrano avere un effetto benefico ritardando la decompo-
sizione dell’austenite.
In generale niente di preciso e` stato stabilito sui reali meccanismi che provocano l’inibizio-
ne della precipitazione di cementite dovuta ad elementi di lega; la scelta della composizione
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Tabella 2.4: Proprieta` meccaniche di alcuni acciai TRIP
YS (MPa) UTS (MPa) ef (%) n (medio)
TRIP 590 380–480 590–700 ≥ 26 0,20
TRIP 690 410–510 690–800 ≥ 25 0,19
TRIP 780 450–550 780–900 ≥ 23 0,18
chimica e` guidata in gran parte dai soli risultati pratici derivanti da varie sperimentazioni.
2.4.3 Proprieta` meccaniche
Gli acciai TRIP sono studiati per coniugare elevata resistenza con una grande capacita`
di deformazione e di incrudimento. Queste proprieta` sono sempre in contrasto fra loro. E`
infatti difficile aumentare la tensione ammissibile del materiale senza perdere in duttilita`.
La tabella 2.4 riporta le caratteristiche meccaniche di tre diversi acciai TRIP.
Le proprieta` di resistenza e deformabilita` dipendono da due fenomeni distinti:
• natura composita della microstruttura;
• effetto TRIP.
La presenza di piu` fasi diverse rende gli acciai TRIP simili ai DP. In particolare il compor-
tamento in campo elastico e` per lo piu` influenzato dalle fasi piu` duttili che comportano un
carico di snervamento piuttosto basso; nella zona plastica invece entrano in gioco anche le
fasi piu` dure, queste permettono di ottenere un carico di rottura elevato frenando il moto
delle dislocazioni. Il comportamento dovuto alla presenza di piu` fasi diverse dipende dalla
proporzione tra di esse.
L’effetto TRIP ha una larga influenza sulle proprieta` meccaniche. Durante la trasforma-
zione da austenite a martensite si manifestano cambiamenti di forma e di volume della zona
interessata dal fenomeno. Di conseguenza si generano plasticizzazioni locali dei grani ferri-
tici circostanti che comportano la nascita di nuove dislocazioni con un conseguente aumento
locale di duttilita`.
Il livello di deformazione al quale l’austenite residua comincia a trasformarsi in marten-
site puo` essere fissato imponendo la quantita` di carbonio nella lega. Per bassi tenori di
C l’austenite comincia a trasformarsi gia` per piccoli valori di deformazione, la capacita` di
incrudimento e la formabilita` risultano cos`ı molto elevate.
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Per quantita` di carbonio elevate invece l’austenite e` piu` stabile e tende a trasformarsi
solo per grandi valori di deformazione, ad esempio puo` accadere che l’effetto TRIP non si
manifesti durante la formatura. La trasformazione dell’austenite avverra` quindi solo a seguito
di ulteriori deformazioni, ad esempio imposte da un urto. Questa tipo di comportamento
e` richiesto in quei componenti automobilistici di sicurezza che devono essere in grado di
assorbire grandi quantita` di energia durante un eventuale urto.
Le proprieta` meccaniche del materiale, soprattutto quelle dopo snervamento, dipendono
quindi dalla combinazione di: presenza di piu` fasi ed effetto TRIP.
A seconda della stabilita` dell’austenite, questi acciai possono non essere adatti all’impiego
in climi freddi. E` possibile infatti che la temperatura ambientale scenda al di sotto della Mf
(temperatura di fine trasformazione martensitica) con conseguente completa trasformazione
dell’austenite in martensite.
I TRIP inoltre presentano una saldabilita` limitata, il notevole tenore di carbonio e di
altri elementi di lega infatti portano ad ottenere giunti saldati di mediocre qualita`. Sono
quindi necessarie particolari accortezze per poter ottenere saldature affidabili.
La particolare composizione chimica rende difficile anche la zincatura a caldo.
Gli evidenti punti di forza degli acciai TRIP si scontrano con le limitazioni elencate tanto
che alcune aziende siderurgiche e case automobilistiche non vedono alcun futuro per questi
materiali [27].
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2.5 TWIP
2.5.1 Introduzione
I TWIP appartengono alla categoria degli acciai ad alto tenore di Mn. Materiali di questo
tipo vennero introdotti per la prima volta attorno al 1880 da Sir R. Hadfield. Pur avendo
indubbiamente grandi potenzialita`, gli acciai TWIP sono sempre stati relegati ad impieghi di
nicchia; solo negli ultimi 10 anni sono stati rivalutati e ne e` stato ipotizzato un loro impiego
nel settore automobilistico.
Il nome TWIP e` l’acronimo di TWinning Induced Plasticity, questo appellativo descrive il
particolare comportamento che questi acciai manifestano, a livello microstrutturale, durante
la deformazione. Il fenomeno di Twinning sara` spiegato in dettaglio nel paragrafo 2.5.3.
La peculiarita` degli acciai TWIP e` quella di riuscire ad abbinare una duttilita` elevatissima
ad ottimi valori di resistenza. Questo e` possibile proprio grazie al manifestarsi dell’effetto
TWIP.
2.5.2 Metallurgia
Gli acciai TWIP sono ottenuti per laminazione a caldo a partire da leghe di ferro aventi
la composizione di base riportata in tabella 2.5.
Il manganese e` l’elemento di lega fondamentale, il suo effetto principale e` quello di con-
sentire la presenza di austenite stabile anche a temperatura ambiente. Nello specifico i tenori
di Mn usati permettono al materiale di avere una microstruttura totalmente austenitica. Il
manganese inoltre ha forte influenza sull’energia di innesco del fenomeno TWIP; le concen-
trazioni di Mn solitamente impiegate mirano proprio ad ottenere il minimo valore possibile
per l’energia di innesco.
Il carbonio viene aggiunto in abbondanza sia per stabilizzare ulteriormente l’austenite
che per rafforzare l’acciaio per soluzione solida. La solubilita` del carbonio nell’austenite e`
Tabella 2.5: Composizione di base di un acciaio TWIP
Mn % C %
17–24 0,5–0,7
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molto piu` alta che non nella ferrite, questo fa si che non ci siano problemi ad aggiungere
questo elemento in percentuali elevate.
Oltre a carbonio e manganese viene attualmente investigato l’impiego di Al, Nb, Si e
Cr. L’alluminio ad esempio agisce innalzando l’energia necessaria a innescare l’effetto TWIP
e migliorando la resistenza a corrosione al materiale. E` in grado inoltre di rafforzare l’acciaio
per soluzione solida.
Anche il silicio aumenta la resistenza del materiale per soluzione solida, il suo effetto
sull’energia di innesco del TWIP e` pero` opposta a quello dell’alluminio.
Il cromo risulta utile per aumentare la resistenza del materiale a corrosione.
La scelta degli elementi di lega e del loro tenore ottimale e` tuttora un campo di ricerca
aperto, si ipotizza che lavorando su questo si possano ottenere acciai con una combinazione
resistenza duttilita` ancora migliore.
La necessita` di tenori cos`ı elevati di alliganti porta pero` a far lievitare i costi degli acciai
TWIP e a rendere molto difficili le operazioni di fusione e colata. Ad esempio il Mn tende
a evaporare fortemente dal bagno di metallo fuso, venendo cos`ı perso in quantita` rilevanti.
Risulta quindi sempre necessario lavorare con forti eccessi di manganese nelle fasi di colata.
L’alluminio invece puo` segregare lungo i bordi di grano durante la solidificazione dell’acciaio,
tendono a formarsi cos`ı dei composti intermetallici a basso punto di fusione. Da questa
segregazione deriva una forte fragilita` del materiale colato.
2.5.3 Proprieta` meccaniche
Gli acciai TWIP presentano una elevata resistenza a rottura e a snervamento associate
a una grandissima duttilita`. La capacita` di incrudimento di questo materiale e` superiore
a quella di qualsiasi acciaio altoresistenziale noto; alcuni TWIP manifestano un carico di
rottura doppio rispetto a quello di snervamento, con un allungamento a rottura superiore al
50%.
La modalita` di deformazione plastica dell’acciaio TWIP dipende da due fenomeni distinti:
• l’effetto TRIP
• l’effetto TWIP
Il primo dei due fenomeni e` sostanzialmente analogo a quello che avviene negli acciai TRIP, la
deformazione imposta dall’esterno comporta la trasformazione dell’austenite in martensite.
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Figura 2.13: Confronto delle proprieta` meccaniche dei TWIP con quelle degli altri AHSS per
impiego automobilistico
Alcuni acciai TWIP pero` manifestano una doppia trasformazione, l’austenite infatti, rag-
giunta una prima deformazione di soglia, diventa martensite a reticolo esagonale; se l’entita`
della deformazione aumenta fino ad un secondo valore di soglia, la martensite esagonale
passa ad una struttura C.C.C.2. La presenza di due trasformazioni distinte fa si che anche
per deformazioni elevate il materiale presenti una rilevante riserva di duttilita` associata al
secondo cambiamento di microstruttura.
Questo doppio effetto TRIP e` possibile in quegli acciai TWIP con un alto tenore, oltre
che di manganese, anche di alluminio e silicio.
Il secondo fenomeno che partecipa a donare l’estrema duttilita` globale e` detto TWIP
e consiste in un processo di geminazione. In un cristallo possono manifestarsi dei difetti
nella sovrapposizione dei piani atomici; la sequenza di impilamento, che solitamente si ripete
ciclicamente sempre uguale a se stessa, puo` risultare ad un certo punto modificata per
lo scivolamento di un piano rispetto agli altri. Il fenomeno TWIP consiste proprio nella
formazione di un difetto di impilamento in corrispondenza di un piano di simmetria del
cristallo, questo risulta cos`ı diviso in due parti speculari dette twin. L’effetto TWIP si
manifesta a seguito di una deformazione del cristallo. I difetti di impilamento hanno sulle
dislocazioni un effetto simile a quello dei bordi di grano, il cristallo che va incontro a twinning
diventa quindi equivalente a due grani di dimensione dimezzata. Il fenomeno di TWIP quindi
genera un affinamento fittizio dei grani che dona una maggiore capacita` di incrudimento al
materiale.
E` dunque l’effetto contemporaneo del TRIP e del TWIP a donare al materiale la straor-
2Cubica a Corpo Centrato
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dinaria capacita` di incrudimento. L’energia che puo` essere assorbita in caso di urto quindi
e` notevolmente superiore a quella di altri acciai altoresistenziali grazie anche al fatto che
l’effetto TWIP si manifesta anche per alte velocita` di deformazione [38].
I due fenomeni di TRIP e TWIP si manifestano in misura diversa soprattutto in base alla
quantita` di manganese presente nella lega, oltre che in funzione della velocita` di deformazione.
Il Mn infatti come detto sopra e` in grado di abbassare l’energia di innesco del processo di
TWIP; pertanto per tenori di manganese inferiori al 20% prevale l’effetto TRIP, mentre il
TWIP e` prodominante per una quantita` di manganese superiore al 25% [39].
Nei TWIP le ottime proprieta` meccaniche citate sono associate ad una densita` inferiore a
quella degli altri acciai altoresistenziali; questo grazie alla notevole quantita` totale (20–25%)
di elementi di lega con densita` inferiore a quella del ferro. Percio`, confrontando i vari AHSS
in termini di caratteristiche meccaniche per unita` di massa, il TWIP svetta nettamente sopra
tutti gli altri.
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2.6 Acciai Complex Phase
2.6.1 Introduzione
Per completezza di trattazione viene riportata anche quest’ultima categoria di AHSS.
Pur essendo i complex phase una importante famiglia di acciai altoresistenziali, nel presente
lavoro non sono stati inclusi tra i materiali di cui indagare l’infragilimento da idrogeno.
I CP sono caratterizzati da una microstruttura molto fine costituita da una matrice
ferritica in cui sono disperse frazioni considerevoli di martensite e bainite. Le ultime due fasi
citate, gia` di per se estremamente dure, vengono ulteriormente rafforzate per precipitazione.
2.6.2 Metallurgia
Gli acciai complex phase possono essere prodotti per laminazione a caldo o a freddo.
Tabella 2.6: Composizione tipica degli acciai CP
%C %Si %Mn %P %(Cr+Mo) %S %(Nb+Ti) %Al %V %B
max max max max max max max max max max
0,12–0,17 0,80 2,20 0,040 1 0,015 0,15 1,2 0,20 0,005
Il ciclo termico da realizzare per ottenere la giusta microstruttura consiste di tre fasi
distinte. Il processo comincia con il riscaldamento del materiale ad una temperatura tale
da entrare nella zona di coesistenza delle fasi α e γ. Dopo un periodo di mantenimento in
queste condizioni, l’acciaio viene raffreddato rapidamente. La temperatura deve arrivare ad
un valore tale da consentire la formazione di bainite; per permettere questa trasformazione
di fase la temperatura viene mantenuta costante per un intervallo di tempo nell’ordine del
minuto. Infine il materiale viene raffreddato rapidamente fino alla temperatura ambiente.
Come e` possibile vedere dalla tabella 2.6, alla lega vengono aggiunte piccole quantita`
di niobio, titanio e vanadio. Durante il trattamento termico questi elementi precipitano
sotto forma di carburi all’interno delle fasi martensitica e bainitica. Le due fasi ne risultano
notevolmente rafforzate.
Gli altri elementi di lega riportati in tabella 2.6 vengono aggiunti per migliorare la
formabilita` e facilitare l’affinamento dei grani.
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Tabella 2.7: Proprieta` meccaniche di alcuni acciai CP
YS (MPa) UTS (MPa) ef (%) n (medio)
CP 590 515 690 23 –
CP 800 700 800 10–15 0,13
CP 980 800–950 980 6 –
2.6.3 Proprieta` meccaniche
I complex phase presentano un comportamento meccanico paragonabile ai dual phase
con i quali condividono una microstruttura composta da piu` fasi. Gli acciai CP pero`, a
parita` di carico di rottura, hanno un carico di snervamento superiore a quello dei DP; questa
caratteristica li rende meno adatti alle lavorazioni per deformazione plastica. Il rapporto
carico di rottura su carico di snervamento e` infatti piuttosto piccolo (vedere tabella 2.7).
Questi acciai presentano anche una buona capacita` di incrudimento, inferiore pero` a
quella dei DP.
A fronte delle citate caratteristiche, i complex phase risultano adatti per realizzare com-
ponenti strutturali e di sicurezza di forma semplice che non richiedono grandi deformazioni.
In questi casi quindi sono superiori ad altri acciai altoresistenziali in quanto, pur essendo
poco incruditi, garantiscono una grande resistenza avendo un carico di snervamento gia` di
per se elevato.
Gli acciai CP sono saldabili per punti, a patto di impiegare un’elevata pressione tra gli
elettrodi e tempi di saldatura piuttosto lunghi. I valori di corrente necessari invece non sono








I cinque materiali oggetto dello studio sono stati forniti sotto forma di lamiere e provini di
trazione intagliati. Nella tabella 3.1 sono riportate le caratteristiche principali delle lamiere
fornite.
I provini di trazione hanno la geometria visibile nell’appendice D e presentano le stesse
caratteristiche (tabella 3.1) della corrispondente lamiera.
Il DP1200 e il DP1400, due Dual Phase di grado molto elevato, sono adatti alla realizza-
zione di parti strutturali ad elevata resistenza.
Usibor R© 1500P e` il nome commerciale del 22MnB5, un acciaio martensitico al Boro [24].
Questo acciaio, come i due precedenti, e` studiato appositamente per l’impiego in campo
automobilistico per parti strutturali e di sicurezza, prefiggendosi come obiettivo quello della
riduzione delle masse.
L’acciaio in esame nonostante una struttura totalmente martensitica presenta una buona
capacita` di assorbire energia, in caso di urto, anche a bassa temperatura.
Tabella 3.1: Caratteristiche delle lamiere fornite
Stato Superficiale Spessore (mm) Processo Produttivo
DP 1200 elettrozincatura 2 laminazione a freddo
DP 1400 elettrozincatura 1,25 laminazione a freddo
Usibor R© 1500P rivestimento in Al–Si 1,80 stampaggio a caldo
TRIP 800 zincatura 1,12 laminazione a freddo
TWIP zincatura 1,25 laminazione a caldo
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Tabella 3.2: Composizione chimica dei cinque materiali oggetto dello studio
%C %Mn %Si %Cr %V %Ti %Al %B %Nb
DP1400 0,18–0,19 1,1–1,3 0,2–0,3 0,1–0,3 0,007–0,008 0,03–0,05 0,04–0,05 0,0020 0,002–0,004
DP1200 0,12–0,13 1,6–1,7 0,2–0,3 0,02–0,04 0,01–0,02 0,03–0,04 0,03–0,05 0,002 0,002–0,004
Usibor R© 1500P 0,21–0,23 1,2–1,3 0,2–0,3 0,1–0,3 0,002–0,004 0,03–0,05 0,03–0,05 0,0022 0,003–0,005
TRIP 800 0,19–0,20 2,1–2,2 0,5–0,6 0,02–0,03 0,004–0,005 0,008–0,01 0,9–1,1 — 0,004–0,005
TWIP 0,47–0,49 17–18 0,3–0,4 0,05–0,07 0,05–0,07 0,006–0,007 3,3–3,5 — 0,02–0,04
Il TRIP 800 ed il TWIP sono materiali particolarmente adatti per realizzare componenti
adibiti ad assorbire energia in caso di urto. Il TWIP poi e` in grado di mantenere la sua elevata
capacita` di incrudimento pressoche´ invariata anche per elevate velocita` di deformazione e
basse temperature.
La tabella 3.2 riporta la composizione chimica dei cinque materiali studiati ottenuta con
un quantometro ARL.
Nel seguito vengono descritte le prove effettuate per caratterizzare preliminarmente i cin-
que materiali. I risultati ottenuti dalle prove sono serviti per delineare le modalita` operative
per lo studio dell’infragilimento da idrogeno.
3.1 Prove di durezza
Su tutti i cinque materiali e` stata eseguita una prova di durezza Vickers1 Nel nostro caso
la prova e` stata eseguita con un carico di 10 kg applicato al penetratore, i risultati ottenuti
sono riassunti nella tabella 3.3.
Tabella 3.3: Risultati della prova di durezza Vickers
HV σR stimata
(MPa)
DP 1200 410 1287
DP 1400 470 1476
Usibor R© 1500P 480 1507
TRIP 800 230 722
TWIP 232 729
1viene eseguita usando come penetratore una piramide in diamante a base quadrata, alla quale viene
imposto un carico fisso.
3.2. PROVE DI TRAZIONE 55
Nella terza colonna della tabella sono riportati anche i valori stimati del carico di rottura;
per gli acciai infatti una buona stima della σR puo` essere ottenuta applicando la semplice
relazione seguente:
σR = 3,14 · HV (MPa) (3.1)
Per i primi quattro acciai i valori del carico di rottura cos`ı calcolati si allineano con il
valore desumibile dal nome del materiale stesso. Riguardo al TWIP, la resistenza sembra
sottostimata; probabilmente il particolare comportamento plastico di questo acciaio fa si che
la (3.1) non riesca a stimare correttamente σR.
3.2 Prove di trazione
Per ogni materiale e` stata effettuata una prova di trazione su di un provino liscio e su di
uno intagliato.
I provini intagliati sono stati disegnati con l’intento di ottenere la maggiore intensifica-
zione delle tensioni possibile. A questo fine e` stato previsto un raggio di raccordo sul fondo
dell’intaglio di dimensione 0,3 mm. Non e` possibile scendere al di sotto di questo valore per
motivi tecnologici: l’intaglio non sarebbe riproducibile in maniera fedele sui diversi provini.
La geometria finale porta ad avere un fattore di intensificazione degli sforzi pari a 16.
Nella figura 3.1 sono riportate le curve sforzo–deformazione ingegneristiche per i cinque
materiali, ottenute con provini lisci.
La figura 3.2 invece mostra le curve sforzo–deformazione ottenute con provini intagliati.
Le curve estratte dalla prove di trazione verranno usate in seguito come riferimento per
quantificare l’entita` dell’infragilimento da idrogeno.
Come visibile dai grafici sforzo deformazione, i materiali oggetto dello studio possono
dividersi in due gruppi sulla base della duttilita`. I Dual Phase e l’Usibor infatti, a fronte
di eccezionali valori di resistenza, presentano un allungamento a rottura modesto; il TRIP
insieme al TWIP invece mette in luce, accanto a un buon carico di rottura, una grande dut-
tilita`. Sembra importante far notare poi come il TWIP, pur avendo un carico di snervamento
inferiore al TRIP, superi nettamente quest’ultimo in termini di resistenza a rottura (figura
3.1); cio` e` possibile grazie all’eccezionale capacita` di incrudimento dell’acciaio austenitico.
I dati desunti dalle prove di trazione, cos`ı come quelli ottenuti dalla prova di durezza,
permettono gia` di ipotizzare quale dei cinque materiali possa essere piu` sensibile all’infragi-
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Figura 3.1: Curve sforzo-deformazione dei cinque materiali studiati
limento da idrogeno. E` infatti noto da diverse fonti, come da esempio [42], che la sensibilita`
di un materiale all’infragilimento cresce all’aumentare della sua resistenza. Molto probabil-
mente quindi i due DP e l’Usibor avranno maggiori problemi in presenza d’idrogeno rispetto
a TRIP e TWIP.
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Figura 3.2: Curve sforzo deformazione ottenute con provini intagliati
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3.3 Caratterizzazione metallografica
La microstruttura di ognuno dei cinque materiali e` stata indagata al fine di valutare le
fasi presenti e la loro proporzione relativa.
Per l’analisi della microstruttura e` stata utilizzata la metallografia ottica. Questa con-
siste nell’osservare, al microscopio ottico, porzioni di superficie del materiale appositamente
preparate allo scopo. Per poter visualizzare correttamente la microstruttura degli acciai e`
infatti necessario trattare in maniera accurata le superfici da osservare.
Nel presente lavoro i provini per la metallografia sono stati preparati secondo questa
sequenza:





Come primo passo da ogni lamiera sono stati estratte, per tranciatura, delle piastrine di
pochi mm di dimensione.
Le porzioni di materiale ottenute sono state quindi inglobate in una resina termoindu-
rente. Il processo di inglobatura, della durata di circa 15 minuti, avviene in una apposita
macchina secondo un ciclo standard. Dapprima il campione viene inserito, insieme alla resina
in polvere, all’interno dell’inglobatrice; il riscaldamento e poi il raffreddamento, entrambi ad
alta pressione, comportano l’indurimento e la coesione della resina con il provino annegato in
essa. Al termine dell’inglobatura si ottiene un cilindro della dimensione di pochi centimetri;
questo risulta molto piu` semplice da manipolare, nelle operazioni successive, rispetto alla
sola piastrina tranciata di partenza.
La levigatura serve per eliminare dalla superficie del materiale eventuali strati incruditi
e ossidati, inoltre in questa fase deve essere ottenuta la perfetta planarita` della superficie da
osservare. Il campione viene premuto contro un disco di carta abrasiva posto in rotazione
da un’apposita macchina, il contatto provino–carta abrasiva viene costantemente lubrificato
e raffreddato da acqua. La levigatura comincia con carte a grana grossa, numero di GRIT
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basso, e procede verso carte sempre piu` fini cos`ı da ridurre gradualmente la rugosita` super-
ficiale. La sequenza di carte utilizzate in questo lavoro e` seguente: GRIT 240 - 400 - 800 -
1200.
La quarta fase del processo di preparazione dei provini e` la lucidatura. Viene eseguita con
lo stesso meccanismo della levigatura, ma il campione e` premuto su di un panno di velluto
imbevuto di una sospensione di pasta diamantata. Il fluido di lubrificazione e raffreddamento
poi non e` piu` acqua, ma etanolo. Al termine di una corretta lucidatura si ottiene una
superficie a specchio esente da graffi e perfettamente planare.
L’attacco metallografico e` necessario per evidenziare le diverse fasi presenti nel materiale.
Senza questa quinta fase infatti la superficie osservata risulterebbe molto luminosa, con
contrasto e differenze tra le diverse fasi molto ridotti.
L’attacco metallografico consiste nell’esporre la superficie del campione ad una soluzione
aggressiva. I costituenti microstrutturali vengono disciolti o colorati in misura diversa gli uni
dagli altri. In particolare i bordi di grano vengono disciolti piu` velocemente dei grani stessi.
L’attacco viene interrotto dopo un tempo sufficiente sciacquando il campione con acqua,
lavandolo con etanolo per eliminare residui acquosi e infine asciugandolo con aria calda.
L’attacco deve essere scelto in base alla particolare microstruttura che ci si aspetta di
trovare nel materiale, le varie fasi rispondono infatti in maniera molto diversa ad uno stesso
attacco.
La preparazione dei cinque materiali, che hanno seguito esattamente allo stesso modo le
prime quattro fasi, a questo punto si specializza al fine di realizzare per ognuno l’attacco piu`
adatto alla particolare microstruttura.
I provini preparati sono stati osservati al microscopio ottico metallografico e la micro-
struttura e` stata documentata con le micrografie riportate nel seguito.
Usibor 1500P
Questo, come detto in apertura del presente capitolo e` un acciaio martensitico. L’attacco
piu` adatto ad evidenziare la martensite e` quello con una soluzione di acido nitrico in etanolo
detta Nital. Nel nostro caso la soluzione utilizzata prevedeva un 4% di acido nitrico.
La superficie del materiale e` stata sfregata per pochi secondi con dell’ovatta imbevuta
di Nital. Il risultato e` visibile in figura 3.3. La microstruttura, piuttosto grossolana, e`
completamente formata dagli aghi della martensite.
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Per evidenziare il rivestimento in alluminio-silicio il materiale e` stato attaccato con del
Klemm; questa soluzione e` stata ottenuto aggiungendo 1 g di metabisolfito di potassio in
50 mL di soluzione satura di sodio thiosolfato in acqua.
Nella figura 3.4 e` possibile vedere come il rivestimento sia compatto e aderente al me-
tallo sottostante; in particolare si possono distinguere la zona a contatto con l’esterno, piu`
porosa e irregolare, da quella sottostante molto omogenea. Probabilmente le due porzioni
del rivestimento sono differenti a seguito della diffusione del ferro all’interno della miscela di
alluminio e silicio nella zona di interfaccia con il metallo base.
Figura 3.3: Microstruttura dell’Usibor 1500P dopo attacco con Nital
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Figura 3.4: Aspetto del rivestimento superficiale dopo attacco con Klemm
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Dual Phase
Dai due acciai DP e` attesa una microstruttura in gran parte costituita da martensite,
con sole piccole porzioni di ferrite.
L’attacco utilizzato piu` di frequente per gli acciai Dual Phase e` il LePera, sono state
quindi effettuate delle prove preliminari con questa modalita`.
Il LePera e` stato pero` subito scartato in quanto non e` stato possibile ottenere dei risultati
apprezzabili soprattutto sul DP1400 data la finezza della microstruttura e la scarsa frazione
volumetrica di ferrite.
La scelta a questo punto e` caduta di nuovo sul Nital, al 4%, piu` adatto per microstrutture
martensitiche.
Nelle figure 3.5 e 3.6 sono mostrate le superfici del DP1400 e DP1200.
Dalla figura 3.5, relativa al DP1400, e` possibile distinguere una microstruttura molto fine
costituita in pratica totalmente da martensite. La microstruttura del DP1400 quindi non si
discosta molto da quella di un acciaio martensitico come l’Usibor.
Per quanto riguarda il DP1200 la microstruttura risulta essere un po` piu` grossolana di
quella del DP1400; e` possibile notare inoltre la presenza di isole di ferrite, di colore bianco,
disperse nella martensite.
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(a)
(b)
Figura 3.5: Microstruttura dell’acciaio DP1400 dopo attacco con Nital
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(a)
(b)
Figura 3.6: Microstruttura dell’acciaio DP1200 dopo attacco con Nital
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TRIP 800
La tipica microstruttura del TRIP e` costituita da ferrite, martensite, bainite e austenite
residua; la presenza di tutte queste fasi diverse rende difficile scegliere l’attacco adatto.
Seguendo alcuni esempi reperibili in letteratura (come in [43]) e` stato scelto di utilizzare
un attacco in piu` fasi applicando Nital, Metabisolfito di Sodio e Klemm.
Per il metabisolfito di sodio e` stata utilizzata una soluzione all’1% in acqua. L’attacco
con Klemm e metabisolfito di sodio viene realizzato per immersione del campione.
Il procedimento di attacco prevedeva di trattare in sequenza il materiale con, nell’ordine:
Nital, Metabisolfito e Klemm. Sono stati sperimentati diversi tempi di esposizione alle tre
soluzioni, in alcuni casi inoltre e` stato eliminato il metabisolfito.
Nella figura 3.7a viene mostrata la superficie del campione dopo attacco con 6 passate
di Nital, 45 secondi di immersione in metabisolfito di sodio e due minuti di immersione nel
Klemm. La microstruttura appare piuttosto fine, con grani di forma arrotondata. E` possibile
intuire la presenza di piu` fasi distinte senza pero` poterle identificare singolarmente.
La figura 3.7b mostra l’aspetto del TRIP dopo attacco con 8 passate di Nital e due
minuti di immersione in Klemm. In questo caso le diverse fasi risultano colorate in maniera
diversa, risulta cos`ı semplice identificare ciascun costituente delle microstruttura. L’austenite
residua, di colore bianco, appare finemente dispersa nel materiale; la ferrite ha assunto una
colorazione tra l’azzurro e il viola. La martensite e la bainite invece non sono distinguibili,
in quanto entrambe di colore rosa–arancio, e sembrano costituire la frazione maggiore della
microstruttura.
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(a) Attacco con Nital, Metabisolfito di Sodio e Klemm
(b) Attacco con Nital e Klemm
Figura 3.7: Microstruttura dell’acciaio TRIP 800
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TWIP
Per il TWIP e` attesa una microstruttura totalmente austenitica, percio` viene scelto
l’attacco di tipo Klemm. Dopo alcune prove preliminari e` stato deciso di far precedere il
Klemm da alcune passate di Nital.
Nella figura 3.8 sono riportate due micrografie della superficie dell’acciaio dopo l’attacco
con 3 passate di Nital e 20 secondi di immersioni in Klemm. La microstruttura appare
fortemente allungata nella direzione di laminazione; all’interno della fase austenitica sono
presenti numerose bande di ferrite di colore blu.
Nel materiale sono presenti inoltre numerosi precipitati di diversa forma e composizione.
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(a)
(b)
Figura 3.8: Microstruttura dell’acciaio TWIP dopo attacco con Nital e Klemm
Capitolo 4
Le prove di permeazione
4.1 Introduzione
Le prove di permeazione verranno utilizzate per determinare il coefficiente di diffusione
dell’idrogeno negli acciai oggetto dello studio. Conoscere D e` di fondamentale importanza
al fine dei caricamenti elettrochimici che dovranno essere eseguiti in seguito.
Vari modelli sono stati proposti per lo studio della permeazione dell’idrogeno nei metalli
e attraverso di essi. Una tecnica elettrochimica che fornisce informazioni precise in maniera
rapida e` quella proposta da Devanathan e Stachurski [44]. Il materiale metallico da studiare
e` presente nella prova come lastra sottile ed e` caricato con idrogeno catodicamente. L’idro-
geno che penetra all’interno della membrana metallica viene estratto dalla faccia opposta
polarizzata anodicamente. La velocita` di permeazione in regime stazionario e` una misura
della tendenza del materiale ad adsorbire gli atomi di idrogeno. Analizzando il transitorio,
invece, si ottengono dati attendibili sulla cinetica di diffusione nei metalli.
4.2 La permeazione di Devanathan
Questo tipo di prova viene condotta in una particolare cella elettrochimica composta da
due parti distinte, che rappresentano le semicelle anodica e catodica visibili nello schema
di figura 4.1. Ogni semicella e` dotata di un’apertura laterale e di alcuni fori per il posi-
zionamento degli elettrodi. Il campione, sotto forma di lamina sottile, viene posizionato
nell’interfaccia tra le due semicelle, in corrispondenza delle aperture laterali. Nella semicella
69
70 CAPITOLO 4. LE PROVE DI PERMEAZIONE
Figura 4.1: Schema della cella di Devanathan
anodica viene introdotta una soluzione 0,1N di NaOH, il lato catodico invece viene riempito
con la soluzione che ci interessa studiare. Le due soluzioni devono essere in quantita` tale da
coprire completamente la lamina metallica.
Il campione costituisce l’elettrodo di lavoro sia della cella anodica che di quella catodica.
All’interno di ogni semicella vengono posti un elettrodo di riferimento e un controelettrodo.
L’elettrodo di riferimento e` necessario per poter fissare un valore di zero da cui misurare la
differenza di potenziale tra lamina e controelettrodo. L’elettrolita presente in ogni semicella
serve per chiudere il circuito tra campione e controelettrodo.
La prova di permeazione e` divisa in due parti:
1. passivazione
2. permeazione vera e propria
Nella prima fase viene indotta la formazione di uno strato di passivazione sulla super-
ficie del campione. Questa fase e` necessaria per diminuire le correnti di fondo misurate ed
aumentare cos`ı il rapporto segnale in uscita e rumore di misura.
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Figura 4.2: Andamento della corrente durante il processo di passivazione
Per effettuare la passivazione nella semicella anodica viene introdotta la soluzione di idros-
sido di sodio 0,1N e viene applicata una differenza di tensione tra campione e controelettrodo.
La semicella catodica, invece, in questa prima fase deve rimanere vuota.
Durante la passivazione viene acquisito il valore della corrente circolante tra campione e
controelettrodo, nella figura 4.2 e` visibile il tipico andamento della corrente durante il pro-
cesso di passivazione. In particolare la corrente da valori molto elevati decresce rapidamente
nella fase iniziale, il segnale tende quindi ad un asintoto orizzontale.
La passivazione si considera conclusa quando la differenza tra le correnti misurate in due
campionamenti successivi e` molto minore dell’intensita` della corrente stessa. Nella pratica la
passivazione viene interrotta quando il ∆ e` di tre ordini di grandezza inferiore alla corrente.
Terminata la passivazione, nella semicella catodica viene introdotta la soluzione che inte-
ressa. Mentre sul lato anodico viene mantenuto il potenziale di passivazione, tra campione e
controelettrodo lato catodico viene imposto un potenziale o una corrente negativi. Comincia
quindi la permeazione vera e propria.
Nella cella catodica, a seguito dell’imposizione della corrente o del potenziale, si genera
per elettrolisi una concentrazione costante di idrogeno.
L’H prodotto nella semicella catodica viene in parte adsorbito sulla superficie del campio-
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Figura 4.3: Rappresentazione schematica del processo di permeazione dell’H
ne ed in parte, dopo ricombinazione in forma molecolare, fuoriesce dalla soluzione catodica.
Gli atomi di idrogeno, inizialmente adsorbiti, sono quindi absorbiti dal materiale e
migrano dal lato catodico a quello anodico.
Qui l’H atomico fuoriesce dal materiale e viene ossidato a ioni H+. La completa os-
sidazione dell’idrogeno e` garantita dalla tensione anodica imposta, in questa maniera la
concentrazione di H sulla superficie e` mantenuta nulla.
Per ogni ione H+ che si forma viene liberato un elettrone secondo la reazione seguente:
Hads −→ H+ + e− (4.1)
Gli elettroni prodotti dalla reazione di ossidazione costituiranno un flusso di corrente tra
campione e controelettrodo anodico. Sara` pertanto possibile mettere in relazione la corrente
circolante nella cella anodica con la quantita` di idrogeno che permea attraverso il campione
metallico.
Nella figura 4.4 e` visibile il tipico andamento della corrente circolante nella semicella
anodica durante la permeazione.
La curva di figura 4.4 e` in accordo con le leggi di Fick, il flusso di idrogeno cresce di pari
passo con l’aumento del gradiente di concentrazione sul lato di uscita della lamina; questa
evoluzione si arresta quando la concentrazione assume un andamento lineare nello spessore
da cui deriva un flusso di idrogeno costante (∂C/∂x = cost).
La presenza di trappole comporta solo un rallentamento del flusso di idrogeno, questo
fenomeno e` intenso soprattutto nelle fasi iniziali quando le trappole irreversibili non sono
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Figura 4.4: Andamento tipico della corrente anodica durante la permeazione
ancora sature e fungono da pozzi. Da cio` risulta una diminuzione della diffusivita` rispetto
ad un sistema che rispetti perfettamente le leggi di Fick.
4.2.1 Preparazione dei campioni
Le permeazioni sono state eseguite su campioni prelevati per tranciatura dalle lamiere
fornite (vedi capitolo 3). Le piastrine cos`ı ottenute sono state per prima cosa ripulite dal
rivestimento superficiale. Lo strato in alluminio–silicio dell’Usibor e` stato eliminato per via
meccanica con spazzola abrasiva montata su di un trapano; la zincatura presente sugli altri
quattro materiali e` stata disciolta in acido cloridrico con un’operazione di decapaggio.
La corrosione libera in acido cloridrico di un acciaio puo` comportare l’introduzione di
idrogeno nel metallo, per questo motivo i decapaggi sono sempre stati eseguiti con la piastrina
protetta catodicamente. La procedura impiegata prevedeva di immergere il campione in un
bagno di HCl al 4% in acqua insieme ad un elettrodo di platino, veniva quindi imposta una
corrente i = 15 mA tra elettrodo e campione con quest’ultimo che fungeva da catodo.
La preparazione dei campioni proseguiva con una carteggiatura manuale, in modo da
ottenere una stessa condizione iniziale per le superfici di tutti i campioni.
Il fenomeno dell’adsorbimento e` fortemente influenzato dallo stato della superficie. E`
necessario pertanto porre particolare cura nella carteggiatura dei campioni cos`ı da ottenere
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una uguale finitura superficiale e non introdurre altre variabili nel processo di permeazione.
Le superfici dei provini sono state quindi lavorate prima con una carta abrasiva di GRIT
240, poi con una da 500, sempre raffreddando e lubrificando la zona di lavoro con dell’etanolo.
Dopo la carteggiatura, per eliminare eventuali particelle estranee, i campioni sono stati
prima lavati in acetone agitato con ultrasuoni, quindi spruzzati con un getto di etanolo e
infine asciugati con aria fredda.
Solo a questo punto le piastrine metalliche erano montate nella cella di Devanathan per
andare incontro a passivazione e poi a permeazione.
4.2.2 Modalita` operative
Tutte le prove sono state effettuate a temperatura ambiente.
Nel presente lavoro e` stata sempre usata una soluzione 0,2M di NaOH in acqua per la
semicella anodica.
Nella semicella catodica invece sono state alternate diverse soluzioni a seconda del ma-
teriale del campione: si e` passati da un ambiente basico, ottenuto con idrossido di sodio,
ad uno acido dovuto alla presenza di acido solforico. L’elettrolita catodico inoltre e` stato di
volta in volta arricchito con diversi veleni di ricombinazione. Questi sono delle particolari
sostanze, solitamente a base di arsenico o zolfo, che inibiscono la ricombinazione dell’idroge-
no dalla forma atomica a quella molecolare. In presenza di veleni di ricombinazione, a parita`
di idrogeno prodotto per elettrolisi, aumenta la frazione disponibile per l’adsorbimento. I
veleni di ricombinazione utilizzati sono stati: Tiourea, Sodio Arsenito (NaAsO2) e Anidride
Arseniosa (As2O3).
L’elettrodo di riferimento utilizzato e` al calomelano saturo (SCE1), mentre il controelet-
trodo e` in platino.
La tensione di passivazione, come quella di ossidazione dell’idrogeno durante la permea-
zione, e` sempre stata fissata a ∆V = 0,2 V rispetto all’elettrodo di riferimento.
Le due tensioni sono state imposte con un potenziostato. Un’altro strumento analogo e`
stato usato per controllare tensione e corrente nella cella anodica.
La maggior parte delle permeazioni sono state effettuate in controllo di corrente nella
cella catodica. In particolare per l’elettrolisi non e` importante la corrente in se, ma la sua
1questo tipo di elettrodo e` costituito da un filo di platino ricoperto da una pasta formata da mercurio e
cloruro di mercurio (calomelano). Il filo e` immerso in una soluzione satura di KCl. L’elettrodo a calomelano
saturo presenta un potenziale standard rispetto all’HSE di: E = 0,2412 V
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densita` in relazione all’area del campione esposta, percio` il parametro controllato e` stato
proprio la densita` di corrente in A/cm2. Solo alcune prove preliminari sono state realizzate
in controllo di potenziale.
La corrente di passivazione e quella di permeazione sono state registrate per mezzo di un
apposito dispositivo di acquisizione dati che faceva da interfaccia tra il potenziostato anodico
e un PC. Il computer registrava i dati direttamente in un foglio di calcolo appositamente
creato.
4.3 Elaborazione dei dati
Una volta effettuate le prove di permeazione, per poter ottenere il coefficiente di diffusione
dell’H e il flusso di idrogeno permeante, e` necessario lavorare sulle curve ottenute.
Per poter procedere al calcolo di D e J e` necessario pero` fare delle ipotesi sul processo di
permeazione.
Si assume innanzitutto che sul lato anodico la concentrazione di idrogeno sia sempre
nulla, questo ipotizzando che la tensione applicata permetta di ossidarlo tutto. Sul lato
catodico invece si considera presente una concentrazione fissa di idrogeno essendo questo
prodotto da una processo elettrolitico controllato.
La variazione della concentrazione di H nello spessore del campione viene assunta lineare.
Nella realta` l’andamento di C si discostera` piu` o meno marcatamente da quello ipotizzato.
I profili della concentrazione, ipotizzato (CI(x)) e reale (CR(x)), sono mostrati in figura 4.5
in funzione della coordinata x rappresentante la distanza dalla superficie catodica.
A questo punto e` possibile partire con il calcolo della diffusivita`.
Esistono molti metodi per ricavare D dalle prove di permeazione, quello del Time Lag
risulta essere il piu` semplice e affidabile.






nell’equazione, tl rappresenta proprio il time lag; per ottenere questo valore occorre innan-
zitutto calcolare l’integrale nel tempo della curva di permeazione. In figura 4.6 e` visibile un
esempio di curva integrale, questa presenta un primo tratto non rettilineo seguito da una
parte finale lineare corrispondente al raggiungimento dello stato stazionario della permea-
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Figura 4.5: Andamento della concentrazione di idrogeno nello spessore del campione.
zione. Il time lag deve essere calcolato come punto di intersezione con l’asse dei tempi della
retta tangente al tratto lineare della curva integrale.
Per calcolare il flusso di idrogeno J e` necessario affidarsi all’ipotesi di idrogeno comple-
tamente ossidato sul lato anodico del campione; e` possibile quindi esprimere la corrente di
permeazione in funzione di J :
IP = JFA (4.3)
F rappresenta la costante di Faraday2, A invece indica l’area del campione esposta
all’elettrolita anodico.
L’equazione 4.3 esprime il fatto che l’ossidazione di ogni atomo di idrogeno permeante
comporta la messa a disposizione di un elettrone.
Dall’equazione 4.3 e` immediato ricavare il flusso di idrogeno espresso in mol/(cm2s).
Conoscendo dunque J e avendo calcolato D con il metodo del time lag, e` possibile calcolare
la concentrazione di idrogeno sul lato di ingresso.
Di seguito viene descritto il processo che porta al calcolo di CeH .
Una volta raggiunto lo stato stazionario il flusso di idrogeno (J) attraverso il campione
2la costante di Faraday e` la quantita` di carica elettrica di una mole di elettroni ed e` pari a F =
96 485,309 29 C/mol. Viene ricavata come: F = NAq, dove NA e` il Numero di Avogadro (all’incirca 6.02·1023)
e q e` la carica di un elettrone.
4.3. ELABORAZIONE DEI DATI 77

















Figura 4.6: Esempio di integrale della curva di permeazione







Avendo ipotizzato una variazione di concentrazione lineare nello spessore e considerando










dove s e` lo spessore della membrana.
Introducendo l’equazione 4.3 all’interno della 4.5 e sviluppando e` possibile ottenere CeH:
IP







Il calcolo della concentrazione di idrogeno e` quindi immediato avendo a disposizione i
valori numerici di tutte le grandezze che compaiono nell’equazione precedente.
Per passare dalla concentrazione espressa in mol/cm3 a quella in parti per milione (ppm)
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Figura 4.7: Confronto tra le concentrazioni di idrogeno calcolate dai dati di permeazione e
misurate per desorbimento
dove mmolH = 1 g e` la massa molare dell’idrogeno, mentre ρ rappresenta la densita` del
materiale in esame.
Il valore del coefficiente di diffusione ottenuto verra` utilizzato per calcolare il tempo neces-
sario alla saturazione con idrogeno dei provini di trazione durante i caricamenti elettrochimici
(paragrafo 5.1).
La concentrazione CHppm, invece, verra` considerata solamente come un valore indicativo,
utile solo ad orientare la scelta dei parametri per i caricamenti elettrochimici. I tenori di
idrogeno raggiunti sui provini di trazione, quindi utilizzati per la generazione dei modelli
di infragilimento, verranno infatti misurati per mezzo della strumentazione di desorbimento
visibile in appendice A.
Parallelamente ad ogni permeazione e` comunque stato effettuato un caricamento con
idrogeno con gli stessi parametri elettrochimici. In questo modo e` stato possibile confrontare
la concentrazione calcolata con quella misurata per desorbimento. Nella figura 4.7 le due
concentrazioni, calcolata e misurata, vengono rappresentate in uno stesso grafico riferito al
DP1400. Dalla figura appare evidente una buona corrispondenza tra i due valori ottenuti
in maniera differente; i dati infatti presentano una scarsa dispersione rispetto alla retta
bisettrice del primo quadrante.
La dipendenza, del risultato dei caricamenti elettrochimici, da numerosi parametri, ha
spinto comunque a utilizzare la concentrazione misurata per desorbimento per generare i
modelli di infragilimento.
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4.4 Permeazioni effettuate
Di seguito vengono riportati i dati ottenuti dalle prove di permeazione effettuate.
DP1400
Soluzione Densita` di corrente Diffusivita` Flusso Concentrazione H
catodica (mA/cm2) (cm2/s) (mol/m2s) (ppm)
NaCl 1 7,81 · 10−7 1,59 · 10−7 0,3
H2SO4 + NaAsO2 0,2 8,86 · 10−7 3,38 · 10−8 0,1
H2SO4 + NaAsO2 1 1,36 · 10−6 1,36 · 10−6 1,6
H2SO4 + NaAsO2 2 1,33 · 10−6 1,42 · 10−6 1,7
H2SO4 + tiourea 1 8,92 · 10−7 9,65 · 10−7 1,7
NaOH + As2O3 0,2 2,90 · 10−7 4,46 · 10−7 2,5
NaOH + As2O3 0,5 3,62 · 10−7 4,52 · 10−7 2,0
NaOH + As2O3 1 5,52 · 10−7 2,76 · 10−7 0,8
NaOH + As2O3 2 6,34 · 10−7 3,83 · 10−7 1,0
NaOH + As2O3 5 6,07 · 10−7 3,67 · 10−7 0,9
NaOH + As2O3 −1,7 V 3,78 · 10−7 3,92 · 10−7 1,7
80 CAPITOLO 4. LE PROVE DI PERMEAZIONE
UsiborR© 1500P
Soluzione Densita` di corrente Diffusivita` Flusso Concentrazione H
catodica (mA/cm2) (cm2/s) (mol/m2s) (ppm)
NaOH 1 2,41 · 10−8 2,61 · 10−8 2,0
NaOH + As2O3(*) 1 1,64 · 10−7 2,15 · 10−7 2,4
NaOH + As2O3(*) 2 2,64 · 10−7 3,11 · 10−7 2,2
NaOH + As2O3 1 2,37 · 10−7 2,90 · 10−7 2,2
NaOH + As2O3 2 2,30 · 10−7 2,07 · 10−7 1,6
H2SO4 + NaAsO2 2 7,51 · 10−7 1,14 · 10−6 2,8
TRIP 800
Soluzione Densita` di corrente Diffusivita` Flusso Concentrazione H
catodica (mA/cm2) (cm2/s) (mol/m2s) (ppm)
H2SO4 + NaAsO2 1 4,88 · 10−7 3,59 · 10−8 1,1
H2SO4 + NaAsO2 5 6,51 · 10−6 4,31 · 10−6 0,9
NaOH + As2O3 1 1,30 · 10−7 2,90 · 10−8 0,4
DP1200
Soluzione Densita` di corrente Diffusivita` Flusso Concentrazione H
catodica (mA/cm2) (cm2/s) (mol/m2s) (ppm)
NaOH + As2O3 1 2,41 · 10−7 2,47 · 10−7 2,6
H2SO4 + NaAsO2 1 6,31 · 10−7 6,22 · 10−7 2,5
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Nelle tabelle precedenti, per motivi di spazio, le soluzioni utilizzate sono indicate in
maniera sintetica, di seguito vengono percio` descritte in dettaglio.
NaCl soluzione al 3,5% di NaCl in acqua deareata;
H2SO4 + NaAsO2 soluzione 0,1N di acido solforico e 5 · 10−4M di NaAsO2 in acqua;
H2SO4 + tiourea soluzione 0,1N di acido solforico in acqua con aggiunta di 1 g/L di
tiourea;
NaOH + As2O3 soluzione 0,1M di idrossido di sodio in acqua con aggiunta di 0,25 g/L di
As2O3.
NaOH + As2O3(*) soluzione 0,1M di idrossido di sodio in acqua con aggiunta di 0,15 g/L
di As2O3.
Il DP1400 e l’Usibor sono stati i primi due materiali utilizzati per le prove di permeazione,
questo ha spinto a testare su di essi diverse soluzioni elettrochimiche. Forti dell’esperienza
fatta con i primi due materiali, gli altri acciai sono stati sottoposti al numero di permeazioni
strettamente necessario per le successive prove di trazione.
Dalle tabelle precedenti e` evidente come in ambiente acido la concentrazione di idroge-
no sulla superficie del campione sia maggiore che non nel caso basico. E` presumibile che
l’adsorbimento e di conseguenza l’absorbimento siano piu` rapidi proprio in ambiente acido.
Questo comportamento puo` essere sintetizzato parlando di maggiore attivita` dell’idrogeno
sulla superficie del campione nel caso di pH bassi.
I valori piu` elevati di diffusivita` sono stati rilevati sul DP1400. Hanno manifestato invece
valori piu` bassi il TRIP 800, l’Usibor R© 1500P e il DP1200; per tutti e tre la diffusivita` e`
dello stesso ordine di grandezza. Il fatto che il TRIP 800 si allinei, in termini di diffusione
dell’idrogeno, agli altri tre materiali, fa pensare che le fasi martensitica e ferritica, che lo
accomunano ai dual phase e all’Usibor, la facciano da padrone sull’austenite presente nella
microstruttura. In effetti pur non avendo alcun dato oggettivo, basandoci sulle sole micro-
grafie di figura 3.7, appare come le frazioni piu` consistenti nella microstruttura siano proprio
la martensite e la ferrite.
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Per quanto riguarda il TWIP non e` stato possibile ottenere alcun risultato dalle prove di
permeazione. Vista la struttura totalmente austenitica, da questo materiale ci si aspetta una
diffusivita` dell’ordine di D = 10−11 cm/s2 [5]; di conseguenza il calcolo del time lag porta ad
ottenere i seguenti valori:
tl =
s2
6D =⇒ tl =
(0,125 cm)2
6 · (10−11 cm/s2) = 2,6 · 10
8 s
Il valore in secondi ottenuto corrisponde a circa 105 giorni; e` chiaro come non sia possibile
realizzare una permeazione di tale durata e quindi determinare in questo modo il coefficiente
di diffusione.
Per aggirare il problema e` stata allestita una prova di caricamento elettrochimico su 10
campioni di TWIP. L’idea di base era quella di caricare i provini con idrogeno, secondo
le modalita` descritte in dettaglio nel paragrafo 5.1, e di estrarne uno alla volta a tempi
prestabiliti. L’andamento della concentrazione di idrogeno nel tempo avrebbe permesso di
ottenere una stima della diffusivita` dell’idrogeno nel materiale come suggerito in [45].
La prova e` stata eseguita in una cella elettrochimica contenente H2SO4 0,1N + NaAsO2 5·
10−4 come elettrolita, la corrente fornita per l’elettrolisi era di 40 mA/cm2. Queste condizioni
sono state imposte al fine di ottenere una forte attivita` dell’idrogeno sulla superficie dei
campioni e accorciare quindi il piu` possibile la prova.
Anche la determinazione indiretta della diffusivita` pero` non e` andata a buon fine, il
TWIP infatti e` andato incontro ad una forte corrosione che ha reso la prova non attendibile.
Nonostante la forte protezione catodica gia` dopo circa 48 h i provini presentavano un marcato
danneggiamento superficiale e un’apprezzabile perdita di massa, la prova pertanto e` stata
interrotta raggiunte 168 ore di durata. Si lascia pertanto la determinazione del coefficiente
D per il TWIP a studi futuri.
Capitolo 5
Le prove di trazione
Le prove di trazione sono la fase centrale del lavoro, e` proprio tramite queste infatti che
verra` valutata l’entita` dell’infragilimento da idrogeno.
Le prove sono state eseguite su provini di trazione precedentemente caricati con idrogeno
in quantita` variabile. Per ogni materiale e` stata effettuata una scansione, nel dominio della
concentrazione di idrogeno, cos`ı da poter mettere in relazione il peggioramento delle proprieta`
meccaniche con la quantita` di idrogeno contenuta nell’acciaio.
5.1 Caricamenti elettrochimici
Per introdurre l’idrogeno all’interno del materiale e` stato utilizzato un metodo elettro-
chimico.
La cella utilizzata, rappresentata schematicamente in figura 5.1, prevede due elettrodi
immersi in una soluzione elettrolitica. Il catodo e` costituito dal provino di trazione, l’anodo
e` realizzato con un elettrodo in platino. Per controllare la differenza di potenziale e` stato
utilizzato un elettrodo di riferimento al calomelano. La tensione o la corrente vengono
applicate alla cella per mezzo di un apposito potenziostato. La quasi totalita` dei caricamenti
e` stata eseguita in controllo di corrente in maniera da poter sfruttare al massimo i dati
provenienti dalle prove di permeazione realizzate precedentemente (paragrafo 4.4)
I dati provenienti dalle prove di permeazione sono stati utili per stabilire i parametri
fondamentali del caricamento elettrochimico; in particolare era necessario fissare:
• il tempo di caricamento;
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Figura 5.1: Schema della cella utilizzata per i caricamenti di idrogeno
• la densita` di corrente da applicare;
• la soluzione elettrochimica idonea.
Per quanto riguarda il tempo di caricamento, l’obiettivo e` stato quello di portare i provini
in condizione di saturazione in tutto il loro spessore. Per ottenere una stima del tempo







In [45] e` disponibile la soluzione dell’equazione precedente per il caso di assorbimento in
una lastra piana. In figura 5.2 e` visibile in forma grafica la soluzione suddetta.
Nell’immagine sono riportate diverse curve, parametrizzate in funzione di Dt/l2, rappre-
sentanti l’andamento di (C(x) − C0)/(C1 − C0) in funzione di x/l. C0 e C1 rappresentano
rispettivamente la concentrazione di idrogeno al centro e sulle facce del provino; x invece e`
la coordinata relativa allo spessore, x = 0 corrisponde al centro del provino mentre x = ±l
indica le due superfici esterne.
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Figura 5.2: Visualizzazione grafica della soluzione della seconda legge di Fick per assorbimento
in una lastra piana
La condizione di saturazione e` quella per cui C0 = C1, quindi
(C(x)− C0)/(C1 − C0) = 1 ∀x
dalla figura 5.2 si vede come questa situazione si manifesti per Dt/l2 > 1,5. Per il calcolo





Conoscendo quindi il coefficiente di diffusione dell’idrogeno nelle diverse condizioni di cari-
camento e lo spessore dei provini e` stato possibile calcolare di volta in volta il tempo minimo
di permanenza dell’acciaio nella cella elettrochimica.
La densita` di corrente da applicare e la soluzione elettrochimica idonea sono invece state
scelte, sulla base dei dati ricavati dalle permeazioni, in maniera da indagare uniformemente
il campo delle concentrazioni di idrogeno.
Pur potendo basare i caricamenti sui dati delle permeazioni, e` sembrato opportuno preve-
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dere delle piastrine che possano fare da testimone sull’esito del caricamento. Questo processo
infatti risulta difficilmente riproducibile in maniera esatta in quanto influenzato da numerosi
parametri. L’effetto principale della scarsa riproducibilita` si rispecchia in una concentrazio-
ne di idrogeno variabile a parita` di caricamento. Probabilmente una delle maggiori cause
di questo comportamento e` la diversa finitura superficiale di ogni campione; infatti, pur
ponendo molta cura nella preparazione dei provini per il caricamento (vedi paragrafo 4.2.1),
l’impossibilita` di automatizzare il processo e l’assenza di un controllo oggettivo porta ad
ottenere superfici di volta in volta diverse.
All’interno della cella elettrochimica quindi, ad ogni provino di trazione, e` stata affiancata
una piastrina dello stesso materiale, collegata al primo per mezzo di un filo in platino (vedere
figura 5.1). I testimoni sono stati utilizzati per determinare la concentrazione di idrogeno con
il metodo del desorbimento termico; il valore ottenuto viene considerato una stima attendibile
della concentrazione raggiunta nel provino di trazione. Il desorbimento non poteva essere
eseguito direttamente sul campione da trazionare in quanto era di tipo distruttivo; la prova
infatti prevedeva un’estrazione dell’idrogeno a 1000 ◦C nella macchina descritta in appendice
A.
La procedura utilizzata prevedeva di interrompere il caricamento una volta superato
il tempo minimo di saturazione del materiale con idrogeno. Il provino di trazione ed il
testimone venivano quindi estratti dalla cella elettrochimica e sciacquati in acqua per elimi-
nare residui dell’elettrolita. I due pezzi subivano quindi un secondo lavaggio con etanolo e
un’asciugatura con aria fredda.
A questo punto mentre il provino veniva inviato all’officina per la prova di trazione, sul
testimone veniva effettuato il desorbimento termico dell’idrogeno.
Come ulteriore verifica della concentrazione di idrogeno ottenuta con il caricamento, il
desorbimento termico e` stato effettuato anche al termine della prova di trazione su una
porzione del provino.
5.1.1 Preparazione dei provini
E` stata necessaria una particolare preparazione dei provini mirata a facilitare il carica-
mento elettrochimico di idrogeno.
La prima fase della preparazione dei provini e dei relativi testimoni e` identica a quella
descritta nel paragrafo 4.2.1 effettuata per le lamine utilizzate nella permeazione.
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Figura 5.3: Provino di trazione con nastro di protezione dell’intaglio (sotto) e pronto per il
caricamento elettrochimico (sopra)
E` stata poi effettuata una fase successiva di preparazione dei provini di trazione. La
necessita` di una ulteriore fase emerge viste le caratteristiche del caricamento elettrochimico.
L’attivita` dell’idrogeno sulla superficie dell’elettrodo, quindi la concentrazione raggiungibile
al termine del caricamento, infatti dipende dalla densita` di corrente; ovviamente all’au-
mentare della superficie del campione esposta al bagno elettrochimico aumenta la corrente
necessaria a generare una certa densita` di corrente. Per questo motivo le zone del provi-
no lontane dall’intaglio sono state protette con un rivestimento isolante cos`ı da ridurre allo
stretto indispensabile la superficie esposta.
Nella pratica ogni provino e` stato prima rivestito con parafilm sul quale poi e` stato
spalmato del silicone lasciando libera solo una banda di 4 cm attorno all’intaglio. L’uso
del parafilm e` stato necessario per facilitare la rimozione del rivestimento al termine del
caricamento elettrochimico; il silicone e` stato lasciato aderire direttamente all’acciaio solo
nella zona piu` prossima all’intaglio per evitare infiltrazioni di elettrolita. E` stato utilizzato
silicone per guarnizioni liquide da motore, questo e` risultato l’unico in grado di resistere ad
ambienti fortemente acidi o basici e ad elevate densita` di corrente.
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5.1.2 Caricamenti effettuati
I caricamenti sono stati portati avanti di pari passo con le prove di trazione; i dati ottenuti
dalla prova meccanica hanno permesso di guidare la scelta dei parametri dei caricamenti
successivi in maniera da andare ad indagare nel range di concentrazione di idrogeno piu`
caratteristico per l’infragilimento.
E` per questo motivo che, come visibile di seguito, spesso i parametri utilizzati nella cella
di caricamento si allontanano parecchio da quelli utilizzati per le permeazioni.
Come validazione della concentrazione di idrogeno ottenuta nei testimoni sono stati uti-
lizzati i dati del desorbimento termico effettuato sui corrispondenti provini post-trazione. Il
confronto e` stato fatto tenendo sempre ben presente che una certa differenza tra i due dati e`
inevitabile; il provino di trazione infatti tende a perdere idrogeno per diffusione, sia durante
la prova di trazione che nella fase di taglio della porzione da analizzare. La strumentazione
di desorbimento, come discusso in appendice A, presenta inoltre una sensibilita` di 0,1 ppm.
Una volta validato il caricamento, i valori utilizzati per la generazione del modello di
infragilimento sono sempre stati quelli rilevati sui testimoni in quanto ritenuti piu` attendibili
nel descrivere le condizioni del materiale all’inizio della prova di trazione.
Nel seguito, per ogni materiale, viene gia` discussa la rispondenza dei dati sulla concen-
trazione di idrogeno tra testimoni e provini, anticipando i risultati ottenuti solo una volta
terminata la prova di trazione.
Di seguito vengono elencati tutti i caricamenti effettuati sui provini di trazione.
DP1400
Questo materiale, essendo stato indagato per primo, e` servito per mettere a punto il
processo di caricamento per gli altri acciai. Anche per questo motivo il numero di caricamenti
e prove di trazione realizzate sul DP1400 superano di gran lunga quelle fatte sugli altri
materiali.
La tabella 5.1 riporta le caratteristiche fondamentali di tutti i caricamenti effettuati sul
DP1400 insieme ai dati ottenuti dal desorbimento termico.
I caricamenti piu` gravosi hanno permesso di ottenere concentrazioni di idrogeno pari a
circa 4 ppm.
La severita` delle prove e` stata accresciuta cercando di aumentare l’attivita` dell’idrogeno
sulla superficie dell’acciaio. Dapprima e` stato diminuito il PH dell’elettrolita e aumentata la
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corrente imposta, come suggerito dalle prove di permeazione (vedi paragrafo 4.4); sono stati
poi accorciati i tempi di caricamento, mantenendoli comunque sufficienti alla saturazione, per
il timore che l’elevata densita` di corrente potesse, a lungo andare, deteriorare l’elettrolita
ed in particolare il veleno di ricombinazione. Un ultimo tentativo e` poi stato effettuato
aumentando la temperatura della cella elettrolitica.
Il confronto tra la concentrazione d’idrogeno nel testimone e nel provino post-trazione
ha evidenziato una buona corrispondenza per i tenori di idrogeno inferiori a 3 ppm. In cor-
rispondenza delle concentrazioni piu` elevate la differenza tra testimone e provino e` risultata
piu` marcata; a posteriori questo comportamento e` stato attribuito alla formazione di cricche
statiche nel materiale (vedere paragrafo 6.4) con idrogeno quindi non piu` solo disciolto nel
materiale, ma anche accumulato in difetti volumetrici di grandi dimensioni.
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Tabella 5.1: Caricamenti elettrochimici effettuati sul DP1400
Elettrolita Densita` di corrente Durata CH Note
(mA/cm2) (h) (ppm)
NaOH 0,1M + 10 16 1,8As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + 5 16 0,9As2O3 0,25 g/L
H2SO4 0,1N + 10 17 3,0NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 5 16 2,3NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 15 18 3,4NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 7,5 18 3,2NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 1N + 35 16 2,9NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + 0,5 18 1,2As2O3 0,25 g/L
H2SO4 1N + 50 15 3,4NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 1N + 50 3 2,7 a 50 ◦CNaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 5 16 2,2NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + ∼ 5(−2 V) 19 1,2As2O3 0,25 g/L
H2SO4 1N + 50 1 3,6NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + ∼ 1(−1,5 V) 18 1,0As2O3 0,25 g/L
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UsiborR© 1500P
Con l’Usibor e` risultato semplice esplorare tutto il campo di concentrazioni significativo
per l’infragilimento da idrogeno; per questo motivo sono state effettuate molto meno prove
che non sul DP1400.
Il confronto tra la concentrazione di idrogeno rilevata sui testimoni e sui provini post-
trazione risulta in tutti i casi molto buona.
Tabella 5.2: Caricamenti elettrochimici effettuati sul’Usibor R© 1500P
Elettrolita Densita` di corrente Durata CH Note
(mA/cm2) (h) (ppm)
NaOH 0,1M + 1 29 3,1As2O3 0,15 g/L
NaOH 0,1M + 10 24 5,2As2O3 0,15 g/L
H2SO4 0,1N + 10 15 8,6NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + 5 23 7,1As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + 5 25 5,1As2O3 0,15 g/L
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TRIP 800
Come per l’Usibor, anche con il TRIP e` stato agevole esplorare il campo significativo
delle concentrazioni di idrogeno.
I caricamenti piu` severi hanno dato origine ad un evidente fenomeno di blistering sia sui
testimoni che sui provini di trazione.
Tabella 5.3: Caricamenti elettrochimici effettuati sul TRIP 800
Elettrolita Densita` di corrente Durata CH Note
(mA/cm2) (h) (ppm)
H2SO4 0,1N + 10 20 27,8 blisteringNaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 10 17 30,8 blisteringNaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 0,5 22 1,7NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 1 16 3,5NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 5 15 9,1NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + 1 26 2,6As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + 1 30 2,0As2O3 0,15 g/L
Il confronto tra i dati del desorbimento termico dei testimoni e dei provini post-trazione
ha dato sempre un’ottima corrispondenza, fanno eccezione solamente i due casi in cui si e`
manifestato il blistering. In questa situazione infatti la differenza tra le concentrazioni di
idrogeno nel testimone e nel post-trazione e` risultata rilevante. I due caricamenti in questione
sono comunque stati ritenuti validi perche´ la differenza tra testimone e provino post-trazione
dipende fondamentalmente dalla quantita` di idrogeno intrappolata nei rigonfiamenti. L’H di
blistering, oltre a non essere rilevante per l’infragilimento, risulta essere presente in quantita`
quasi casuale, dipendendo solo dal manifestarsi o meno di un rigonfiamento in corrispondenza
di un difetto.
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Pertanto anche per generare il modello di infragilimento del TRIP 800 sono sempre
state utilizzate le concentrazioni misurate sui testimoni, con l’accortezza di considerare solo
indicativi i valori ottenuti in presenza di blistering.
DP1200
Nella tabella 5.4 sono elencati tutti i caricamenti effettuati sul DP1200.
La corrispondenza tra le concentrazioni rilevate nei testimoni e nel provino e` risultata
buona. In due soli casi la forte differenza dei dati ottenuti dalla prova di desorbimento ha
spinto ad escludere quei provini dai dati utilizzati per il modello di infragilimento.
Tabella 5.4: Caricamenti elettrochimici effettuati sul DP1200
Elettrolita Densita` di corrente Durata CH Note
(mA/cm2) (h) (ppm)
H2SO4 0,1N + 10 15 6,3NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + 5 18 4,7As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + 10 17 0,9As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + 1 24 4,0As2O3 0,25 g/L
H2SO4 0,1N + 50 15 5,0NaAsO2 5 · 10−4M
NaOH 0,1M + 1 64 3,7As2O3 0,10 g/L
NaOH 0,1M + ∼ 1(−1,45 V) 23 4,6As2O3 0,25 g/L
NaOH 0,1M + ∼ 10(−2 V) 20 5,4As2O3 0,25 g/L
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TWIP
Per il TWIP, considerando valida una diffusivita` indicativa di 10−11 cm2/s trovata in [5],
il tempo necessario per raggiungere la saturazione sarebbe di circa 8 · 1010 s pari ad oltre
9 · 105 giorni. Non essendo possibile realizzare delle prove di tale durata, i provini sottoposti
a caricamento non possono essere portati a saturazione. I due caricamenti effettuati pertanto
hanno prodotto una concentrazione di idrogeno variabile nello spessore, presumibilmente la
quantita` di idrogeno nel cuore del materiale rimane invariata, mentre nello strato superficiale
verra` ottenuta una concentrazione molto elevata.
E` logico pensare quindi che i valori di concentrazione ottenuti con il desorbimento termico
sottostimino notevolmente il tenore di idrogeno presente nello strato superficiale.
Tabella 5.5: Caricamenti elettrochimici effettuati sul TWIP
Elettrolita Densita` di corrente Durata CH Note
(mA/cm2) (h) (ppm)
H2SO4 0,1N + 10 74 44,4NaAsO2 5 · 10−4M
H2SO4 0,1N + 30 79 40,4NaAsO2 5 · 10−4M
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5.2 Prove di trazione
Su tutti i provini caricati con idrogeno e` stata quindi eseguita una prova di trazione del
tipo SSRT (Slow Strain Rate Tests). Questa prova consiste nell’imporre al materiale una
velocita` di deformazione bassa e costante; nel nostro caso la macchina di trazione e` stata
settata al fine di avere uno spostamento reciproco delle ganasce di 0,001 mm/s.
L’impiego di prove a bassa velocita` di deformazione e` stato deciso seguendo diversi esempi
reperiti in letteratura ([46], [47] e [48] ad esempio) e basandosi sul principio della capacita`
delle dislocazioni di trasportare idrogeno discussa nel paragrafo 1.3.3.
Nelle figure che seguono, per ogni materiale, sono riportate tre delle curve sforzo defor-
mazione ottenute con le prove di trazione. Nei cinque grafici, le curve nere raffigurano la
prova sul materiale non idrogenato, quelle in rosso una SSRT eseguita sul materiale con me-
dio tenore di idrogeno, infine la curva verde indica l’andamento della tensione in provini con
elevata concentrazione di H. Come e` possibile vedere il significato di concentrazione media
e alta varia da materiale a materiale, in relazione al range di concentrazione esplorato.
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(e) Usibor 1500 R©P
Figura 5.4: Curve sforzo deformazione ottenute su provini senza H (nero) con concentrazione
media (rosso) ed alta (verde).
Parte III






Come parametri per la valutazione dell’entita` dell’infragilimento da idrogeno sono stati
scelti il carico di rottura e la riduzione di area a rottura.
Nella letteratura legata a questo argomento e` spesso utilizzato un modello di infragili-
mento del tipo visibile in figura 6.1; in essa la curva che descrive la diminuzione del carico
di rottura in funzione della concentrazione di idrogeno e` un arcotangente. In diversi stu-
di infatti e` stato messo in evidenza che l’idrogeno non sembra dare effetti per bassissime
concentrazioni, da cui il plateau iniziale, mentre da un certo tenore in poi le proprieta` del
materiale non peggiorano ulteriormente, quindi e` presente un plateau finale. Nel dominio
delle concentrazioni di idrogeno intermedie l’infragilimento porta ad una caduta piu` o meno
accentuata delle caratteristiche meccaniche.
Anche i modelli di infragilimento generati a conclusione del presente studio sono otte-
nuti per interpolazione dei dati con un arcotangente. L’espressione generale del modello di
infragilimento e` la seguente:





Nell’equazione α e δ rappresentano rispettivamente la coordinata y ed x del punto di flesso
della curva, β descrive la distanza in verticale tra i due asintoti, γ infine e` l’ampiezza, in
direzione x, della zona di transizione tra i due plateau. E` necessario fissare questi quattro
parametri per definire univocamente la forma della curva.
Vista la funzione utilizzata per l’interpolazione, la quantificazione della sensibilita` all’in-
fragilimento di ogni materiale viene fatta sulla base dei due parametri seguenti:
99
100 CAPITOLO 6. ELABORAZIONE DEI DATI

















Figura 6.1: Esempio di modello di infragilimento
1. variazione percentuale tra le proprieta` meccaniche in corrispondenza del plateau infe-
riore e superiore;
2. concentrazione di idrogeno corrispondente al punto di flesso della curva.
Il primo parametro puo` essere considerato una misura dell’entita` dell’infragilimento, infatti
esprime un confronto tra le proprieta` del materiale nei due casi estremi: non idrogenato e
con il massimo tenore di idrogeno raggiunto.
La seconda grandezza e` chiamata concentrazione critica e viene indicata con CHcr, es-
sa corrisponde a un decadimento delle proprieta` meccaniche pari alla meta` del totale. In
generale CHcr puo` essere diversa nei due modelli sviluppati per ciascun materiale.
Di pari passo con l’analisi e l’elaborazione dei dati e` stato effettuato lo studio delle
superfici di frattura al microscopio elettronico. L’analisi frattografica in molti casi e` risultata
fondamentale per comprendere e interpretare il fenomeno di infragilimento dei cinque acciai
studiati e quindi per formularne correttamente un modello.
Di seguito per ogni materiale viene riportata contemporaneamente l’analisi frattografica
e il modello di infragilimento sviluppato.
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6.1 Usibor R© 1500P
L’elaborazione dei dati per questo materiale e` stata piuttosto immediata, nella figura 6.2
vengono mostrati i modelli di infragilimento basati sul carico di rottura e sulla riduzione di
area.

















CHcr = 4 ppm
(σR0−σRH)/σR0 = 0,78
(a)
















CHcr = 3,5 ppm
(∆A0−∆AH)/∆A0 = 0,84
(b)
Figura 6.2: Modelli di infragilimento per l’Usibor R© 1500P
Le due curve usate per l’interpolazione sono descritte dalle equazioni seguenti:










E` possibile notare innanzitutto come i due modelli siano molto simili tra loro, i valore
di CHcr infatti sono paragonabili, cos`ı come l’ampiezza della zona di transizione (0,8 per la
tensione, 0,5 per l’area).
Appare evidente un crollo sia della tensione di rottura che della duttilita`. La variazione
delle proprieta` meccaniche e` confermata da una variazione delle modalita` di frattura come
visibile nella figura 6.3
Le tre micrografie della superficie di frattura mostrano tutte la stessa zona in prossimita`
dell’intaglio; appare chiara la transizione da una frattura completamente duttile verso una
fragile. In particolare nella figura 6.3a sono evidenti i dimples della frattura duttile, mentre
passando dalla 6.3b alla 6.3c si notano un numero crescente di cricche sulla superficie.
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(a) non idrogenato (frattura duttile)
(b) CH = 5,2ppm (frattura per quasiclivaggio
(c) CH = 7,1ppm (mista intergranulare, quasicli-
vaggio)
Figura 6.3: Frattografie dell’Usibor R© 1500P
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6.2 TRIP 800
Come gia` per l’Usibor anche la generazione dei modelli di infragilimento del TRIP 800 e`
stata immediata. Il risultato e` visibile nella figura 6.4










CHcr = 2,4 ppm
(σR0−σRH)/σR0 = 0,27
(a)














CHcr = 2,3 ppm
(∆A0−∆AH)/∆A0 = 0,66
(b)
Figura 6.4: Modelli di infragilimento per il TRIP 800
Le due curve usate per l’interpolazione sono descritte dalle equazioni seguenti:










I due modelli di infragilimento ottenuti sono molto simili tra loro infatti, oltre a valori
praticamente identici per CHcr, entrambe le curve hanno una transizione simile e presentano
un plateau iniziale solamente accennato. Quest’ultimo aspetto indica che il TRIP 800 pre-
senta una fortissima sensibilita` all’infragilimento da idrogeno; anche un solo ppm comporta
infatti un sensibile peggioramento delle proprieta` meccaniche.
E` ipotizzabile che la mancanza di un plateau iniziale possa dipendere dalla trasformazione
dell’austenite residua in martensite a seguito dell’assorbimento di idrogeno. La martensite
formatasi presenterebbe in questo caso una elevatissima concentrazione di idrogeno e quindi
un comportamento fortemente fragile. Diversi studi ([49], [50] e [51] ad esempio) hanno
evidenziato come i caricamenti elettrochimici possano in effetti rendere instabile l’austenite.
Inoltre la grande capacita` di catturare idrogeno dell’austenite puo` far s`ı che questa funga da
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serbatoio per la martensite in formazione. La martensite infatti presenterebbe grandi tenori
di idrogeno ereditati dall’austenite di partenza.
Le immagini frattografiche di figura 6.5 evidenziano la transizione da una modalita` di
frattura duttile ad una fragile, di tipo transgranulare, passando per una frattura di tipo misto.
Anche in questo caso le tre immagini riportate sono tutte prese nella zona dell’intaglio.
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(a) non idrogenato
(b) CH = 3,5ppm
(c) CH = 9,1ppm
Figura 6.5: Frattografie del TRIP 800
106 CAPITOLO 6. ELABORAZIONE DEI DATI
6.3 DP1200
La figura 6.6 riporta i due modelli di infragilimento sviluppati per il DP1200, le equazioni
seguenti sono l’espressione analitica delle due curve usate per l’interpolazione.












CHcr = 3,8 ppm
(σR0−σRH)/σR0 = 0,24
(a)









CHcr = 0,8 ppm
(∆A0−∆AH)/∆A0 = 0,49
(b)
Figura 6.6: Modelli di infragilimento per DP1200










Il DP1200 e` l’unico materiale per cui il modello di infragilimento basato sul carico di
rottura si discosta da quello ottenuto dai dati di riduzione di area. E` evidente infatti come,
mentre la curva 6.6a presenta un ampio plateau iniziale, il ∆A diminuisce fortemente gia`
attorno ad un ppm di idrogeno. In pratica il materiale pur mantenendo intatta la sua
resistenza fin quasi a concentrazioni di idrogeno di 4 ppm, perde immediatamente in duttilita`.
Le immagini frattografiche riportate in figura 6.7 mostrano come varia la modalita` di
frattura in funzione del contenuto di idrogeno nella zona adiacente all’intaglio. Il provino
non idrogenato presenta una superficie di frattura completamente duttile, le altre due foto
mostrano invece delle fratture fragili di tipo transgranulare; in particolare non c’e` molta
differenza tra le superfici 6.7b e 6.7c se non per il crescente numero di cricche secondarie.
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(a) non idrogenato
(b) CH = 0,9ppm
(c) CH = 4,7ppm
Figura 6.7: Frattografie del DP1200
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6.4 DP1400
La generazione dei modelli di infragilimento per questo materiale e` stata la piu` complessa;
inizialmente infatti e` risultato difficile interpretare i dati ottenuti per alte concentrazioni di
idrogeno.
Per tenori di H intorno a 3 ppm sembrava esserci un secondo peggioramento delle pro-
prieta` meccaniche dopo che queste si erano stabilizzate a partire dagli 1,5 ppm. La prima
ipotesi avanzata e` stata quella di supporre la presenza di tre asintoti e quindi di due zone di
discesa delle proprieta` meccaniche.
La forte dispersione dei dati sperimentali in termini di carico di rottura e la riduzione
di area praticamente nulla, nel campo delle concentrazioni superiori a 3 ppm, hanno pero`
spinto a scartare questa ipotesi.
Un’altra spiegazione al particolare comportamento del DP1400 e` scaturita da un’attenta
analisi frattografica. La figura 6.9 mostra le superfici di frattura, in prossimita` dell’intaglio,
di sei provini di trazione con diversa concentrazione di idrogeno; appare chiaro come l’evo-
luzione, al crescere del tenore di H, sia verso un aspetto macroscopico sempre meno regolare
con le ultime due superfici caratterizzate da cricche visibili anche ad occhio nudo.
L’ipotesi avanzata quindi e` stata quella di formazione di cricche statiche durante il ca-
ricamento elettrochimico, una volta raggiunte concentrazioni di 3 ppm di idrogeno. Que-
sto fenomeno oltre a spiegare il comportamento a trazione dei provini, e` supportato an-
che dall’osservazione di cricche su alcuni provini sottoposti a caricamento durante le prove
preliminari.
La formazione di cricche statiche dunque e` sembrata essere la spiegazione piu` plausibile
e quindi e` quella adottata per la generazione dei modelli di infragilimento visibili in figura
6.8.
I dati presumibilmente affetti dalla presenza di cricche statiche nel materiale sono cer-
chiati in blu in figura e non sono stati inclusi nella generazione del modello di infragilimento.
L’esclusione di questi punti sperimentali e` giustificata dal fatto che nel presente lavoro viene
indagato esclusivamente l’hydrogen embrittlement. Il fenomeno che porta alla formazione di
cricche statiche infatti e` di natura diversa, inoltre in questo caso avviene un assorbimento
volumetrico, oltre che interstiziale, dell’idrogeno.
Sulla base dei dati rimanenti sono stati generati i due modelli di infragilimento visibili
in figura 6.8. Le due curve prodotte concordano per quanto riguarda il valore di CHcr, ma si
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discostano abbastanza in relazione all’ampiezza della zona di transizione; mentre il carico di
rottura infatti presenta un crollo brusco, la riduzione di area decresce in maniera molto piu`
dolce.














CHcr = 1 ppm
(σR0−σRH)/σR0 = 0,25
(a)















Figura 6.8: Modelli di infragilimento DP1400
Di seguito sono riportate le espressioni analitiche dei due modelli di infragilimento:










La figura 6.10 mostra in termini microscopici come varia il tipo di frattura al crescere della
concentrazione di idrogeno. Il provino non idrogenato mostra una superficie completamente
duttile, passando alle immagini 6.10b e 6.10c invece la frattura diviene fragile e la superficie
di frattura risulta costellata da un numero crescente di cricche.
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(a) non idrogenato (b) CH = 0,9ppm
(c) CH = 1,2ppm (d) CH = 2,3ppm
(e) CH = 2,9ppm (f) CH = 3,6ppm
Figura 6.9: Frattografie del DP1400
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(a) non idrogenato
(b) CH = 1,2ppm
(c) CH = 2,9ppm
Figura 6.10: Frattografie del DP1400
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6.5 TWIP
Per questo materiale non e` stata possibile un’analisi come quella realizzata sugli altri
acciai. La bassissima diffusivita` attesa per il TWIP infatti non permette di saturare il
materiale con idrogeno, di conseguenza e` ipotizzabile che i provini di trazione idrogenati
fossero ricchi di idrogeno solo in un sottile strato superficiale.
I risultati ottenuti con le due prove di trazione sul materiale idrogenato sono visibili in
figura 6.11. Pur raggiungendo concentrazioni di idrogeno estremamente elevate, il materiale
sembra fondamentalmente immune ad infragilimento; sia il carico di rottura che la riduzione
di area infatti diminuiscono solo di qualche punto percentuale.
Ad avvalorare la sostanziale immunita` del TWIP all’infragilimento gioca il fatto che la
concentrazione di idrogeno media, seppur la piu` alta in assoluto ottenuta nei cinque acciai, sia
solo una sottostima del reale valore raggiunto nel materiale piu` in superficie. Si puo` ipotizzare
che lo strato piu` esterno dei provini presenti un tenore di idrogeno diverse volte maggiore
dei circa 40 ppm misurati. Nonostante questo il materiale non manifesta un comportamento
fragile.



























Figura 6.11: Peggioramento delle proprieta` meccaniche del TWIP a seguito dell’assorbimento di
idrogeno
L’analisi frattografica ha messo in evidenza che la frattura, anche per tenori elevati di
idrogeno, rimane di tipo duttile.
Un’osservazione attenta delle zone adiacenti alla superficie ha pero` evidenziato una zona
di frattura fragile intergranulare. Dalla figura 6.12c appare evidente la transizione duttili–
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fragile ad una distanza dalla superficie di 25–30µm. Questo tipo di superficie si ritrova lungo
tutto il perimetro del provino.
Probabilmente fino ad una profondita` di 30 µm la diffusione ha portato a concentrazioni
di idrogeno tali da comportare un forte infragilimento. Ad avvalorare questa ipotesi sta il
fatto che, imponendo la distanza di diffusione dell’idrogeno (x) pari allo spessore della zona





= 30 µm75 h ≈ 10
−11 cm2/s
cioe` un coefficiente di diffusione proprio dello stesso ordine di grandezza di quello reperibile
in letteratura per l’austenite [5]. Probabilmente quindi la zona fragile corrisponde proprio
allo spessore di diffusione dell’idrogeno.
Come gia` detto per il TRIP 800 (paragrafo 6.2) alcuni studi hanno messo in luce come
l’idrogeno possa indurre la trasformazione dell’austenite in martensite; nella zona superficia-
le del provino di trazione potrebbe dunque essere avvenuta proprio questa trasformazione
microstrutturale da cui deriva un comportamento locale estremamente fragile.
Lo strato superficiale influenza solo marginalmente il comportamento a trazione perche´
la frattura che parte dalla superficie fragile avanza istantaneamente in tutto lo strato, ma si
arresta di nuovo una volta raggiunto il cuore duttile.
Quindi il TWIP in realta` non risulta immune all’infragilimento da idrogeno, raggiunta
una certa concentrazione di questo elemento infatti l’acciaio assume un comportamento
estremamente fragile.
La forza del TWIP sta pero` nel fatto che e` molto difficile introdurvi idrogeno in concen-
trazione tali da indurne un comportamento fragile. Basti pensare che i risultati raggiunti
nelle prove di trazione sono stati ottenuti dopo quasi quattro giorni di caricamento catodico
con alta densita` di corrente in ambiente fortemente acido. E` lecito pensare quindi che i
processi industriali classici che coinvolgono il TWIP non abbiano una durata o un’intensita`
sufficiente a pregiudicarne le proprieta` meccaniche per infragilimento da idrogeno.
114 CAPITOLO 6. ELABORAZIONE DEI DATI
(a) non idrogenato
(b) CH = 44,4ppm
(c) CH = 44,4ppm (zona superficiale)
Figura 6.12: Frattografie del TWIP
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6.6 Confronto dei cinque materiali
Vengono qui messi a confronto i comportamenti manifestati dai materiali studiati.
La tabella 6.1 elenca, per ogni materiale, tutti i parametri relativi ai modelli di infragili-
mento ricavati.
Tabella 6.1: Elenco dei parametri fondamentali dei modelli di infragilimento sviluppati
Carico di rottura
(σr0 − σrH)/σr0 CHcr (ppm) α β δ γ
DP 1200 0,24 3,8 1316 117 3,8 0,1
DP 1400 0,25 1 1514 137 1 0,01
Usibor R© 1500P 0,78 4 1113 495 4 0,8
TRIP 800 0,27 2,4 770 85 2,4 0,8
Riduzione di area
(∆A0 −∆AH)/∆A0 CHcr (ppm) α β δ γ
DP 1200 0,49 0,8 16,6 3,55 0,8 0,1
DP 1400 0,56 1 17,7 4,70 1 0,2
Usibor R© 1500P 0,84 3,5 10,2 5,0 3,5 0,5
TRIP 800 0,66 2,3 25 8,3 2,3 0,5
Nella figura 6.13a, invece, sono visualizzati graficamente i modelli di infragilimento ri-
cavati per l’andamento del carico di rottura; la figura 6.13b mostra un ingrandimento della
precedente nella zona compresa tra 0 e 10 ppm.
Il TWIP appare fondamentalmente immune all’infragilimento di idrogeno, quindi non
verra` piu` considerato nel seguito.
Il materiale piu` danneggiato dall’idrogeno e` sicuramente l’Usibor R© 1500P, infatti questo
acciaio pur partendo dal valore piu` alto in assoluto di resistenza, raggiunge un valore di
plateau inferiore addirittura a quello del TRIP 800.
Secondo solamente all’Usibor e` il DP1400 che presenta un marcata diminuzione del carico
di rottura, peraltro il calo avviene in maniera piu` brusca rispetto al precedente materiale.
Per quanto riguarda il TRIP 800, il calo delle proprieta` meccaniche non e` molto grande,
ma si manifesta tutto gia` a partire dai 3 ppm.
Il DP1200 sembra essere, tra i quattro acciai, quello con il miglior compromesso tra calo
della resistenza e concentrazione di idrogeno a cui questo avviene.
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Figura 6.13: Confronto tra i modelli di infragilimento
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Figura 6.14: Confronto dell’infragilimento dei materiali studiati
C’e` una certa difficolta` pero` a confrontare tra loro materiali con forti differenze in termini
di proprieta` meccaniche; e` per questo che nella figura 6.14 viene proposta una versione del
grafico 6.13a parametrizzata rispetto al carico di rottura del materiale non idrogenato.
I materiali che destano maggiore preoccupazione sono l’Usibor R© 1500P, il DP1400.
E` ora ancora piu` evidente come l’Usibor perda in resistenza, il carico di rottura residuo
e` addirittura solo il 20% di quello di partenza.
Anche il DP1400 ha una grande sensibilita` all’infragilimento da idrogeno, ma mantiene
comunque oltre il 50% del suo carico di rottura iniziale. Il punto debole del DP1400 e` pero`





Il presente lavoro ha portato alla formulazione di un modello di infragilimento da idrogeno
per i seguenti acciai: DP1200, DP1400, Usibor R© 1500P e TRIP 800. Per il TWIP invece e`
stata solo verificata una sostanziale immunita` all’infragilimento da idrogeno.
Per ottenere questi risultati ogni materiale e` stato sottoposto a tutta una serie di prove
preliminari per la caratterizzazione della microstruttura, della durezza e della composizione
chimica. Inoltre sono state svolte prove di permeazione per determinare la diffusivita` dell’i-
drogeno nei cinque acciai. I valori piu` elevati di diffusivita` sono stati rilevati sul DP1400.
Hanno manifestato invece valori piu` bassi il TRIP 800, l’Usibor R© 1500P e il DP1200; per
tutti e tre la diffusivita` e` dello stesso ordine di grandezza. Per il TWIP infine, a causa
dell’eccessivo tempo necessario per portare a termine una prova di permeazione, non e` stato
possibile ottenere nessuna informazione riguardo la diffusivita`.
Tutto il lavoro iniziale e` servito a pianificare le successive prove di caricamento con
idrogeno e trazione dei provini intagliati.
L’elaborazione dei dati ottenuti dalle prove di trazione ha permesso di stabilire la suscet-
tibilita` di ogni acciaio all’infragilimento da idrogeno.
I materiali che destano maggiore preoccupazione sono l’Usibor R© 1500P e il DP1400.
L’Usibor e`, tra i cinque, l’acciaio piu` danneggiato dall’idrogeno; la perdita di resistenza
e duttilita` si aggira attorno all’80% per concentrazioni di H superiori ad 8 ppm. Le due
proprieta` precedenti poi risultano dimezzate gia` per tenori di idrogeno attorno a 4,5 ppm.
Il DP1400 d’altro canto, pur mantenendo una porzione maggiore delle proprieta` meccani-
che iniziali, risulta fortemente degradato gia` per concentrazioni di un solo ppm di idrogeno.
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Questo materiale inoltre e` l’unico per il quale si siano manifestate cricche statiche durante
i caricamenti con idrogeno. Per questo motivo, e per la forte aleatorieta` di comportamento
una volta superate certe concentrazioni di idrogeno, la messa in produzione di componenti
realizzati in DP1400 e` stata abbandonata in via definitiva dalla FIAT.
Il DP1200 e il TRIP 800 manifestano una suscettibilita` inferiore a quella dei due materiali
precedenti; entrambi infatti mantengono l’80% della loro resistenza per concentrazioni di
idrogeno prossime ai 5 ppm. Per quanto riguarda il TRIP 800 e` possibile fare un discorso
analogo anche in termini di duttilita`, mentre per il DP1200 la riduzione di area a rottura
presenta un brusco calo gia` a partire da concentrazioni di un ppm.
Soltanto per il TWIP non e` stato possibile ottenere un modello di infragilimento. I dati
ottenuti pero` fanno presupporre che questo acciaio non possa manifestare nessun problema
in presenza di idrogeno. Nonostante, infatti, quasi quattro giorni di caricamento in ambiente
fortemente acido e con elevata densita` di corrente, il materiale risulta infragilito solo in uno
strato superficiale dello spessore di alcuni µm. E` lecito pensare quindi che, per i normali
impieghi industriali del TWIP, non ci siano processi di intensita` sufficiente a pregiudicarne
le proprieta` meccaniche per infragilimento da idrogeno.
Il proseguimento naturale del lavoro, peraltro gia` delineato nel contratto di ricerca, pre-
vede di valutare il tenore di idrogeno introdotto nei diversi materiali durante le operazioni di
messa in opera. In particolare a breve verra` studiato sotto questo punto di vista il processo
di verniciatura per cataforesi insieme a tutte le operazioni preliminari ad essa associate. Le
prove in questione verranno eseguite su provini piegati ad U in maniera da simulare su di






La strumentazione di desorbimento
La strumentazione di desorbimento utilizzata e` il LECO mod.DH603. La postazione di
lavoro e` visibile in figura A.1.
Lo strumento consiste di un forno termostatato e controllato in maniera tale da avere
una precisione sulla temperatura dell’ordine del grado. La strumentazione puo` lavorare sia
a temperatura fissa, sia imponendo al materiale da analizzare un riscaldamento secondo
gradienti programmabili. La massima temperatura raggiungibile e` di 1000 ◦C.
Nel forno possono essere introdotti campioni di massa variabile tra pochi grammi ed
alcune decine. Tutti i gas estratti dal provino, per effetto della temperatura, vengono sospinti
da un flusso di azoto verso la cella di misura.
In questa zona il flusso di gas proveniente dal forno viene confrontato, in termini di
parametri elettrici, con un gas di riferimento. La cella di misura permette di apprezzare
concentrazioni di idrogeno fino a 0,1 ppm in massa su provini di soli pochi grammi. La
figura seguente mostra lo schema generale della strumentazione descritta.
Figura A.1: Postazione di lavoro
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La scocca o telaio e` la struttura portante del veicolo. Essa costituisce l’elemento di
integrazione di tutti i sistemi del veicolo (organi di sospensione, propulsione, sterzo,
elettrici, etc.) ed accoglie e protegge conducente e passeggeri. E` composta
fondamentalmente da elementi in lamiera stampata, uniti fra loro e ai pannelli con
saldature a punti od a tratti.
Questa modalita` di unione fa si che la scocca sia in pratica un componente unico, nessuna
delle sue parti infatti puo` essere smontata mediante operazioni semplici. Le diverse zone
della scocca sono le seguenti:
1. montante parabrezza;
2. traversa parabrezza;
3. longherone del tetto;
4. traversa pavimento centrale;
5. longherone centrale;
6. montante posteriore;
7. traversa paraurto posteriore;
8. parafango posteriore;
9. traversa pavimento posteriore;
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13. longherone laterale o brancardo;
14. passaruota anteriore;
15. traversa paraurto anteriore;
16. puntone anteriore;
17. traversa motore;
18. traversa sottoparabrezza o curvano.
I numeri che identificano i diversi componenti corrispondono a quelli riportati in figura C.1
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